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Kurzfassung 
 
Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung selektiver Si1-xCx-Prozesse, die eine mechanische 
Zugspannung im Kanal von NMOS-Transistoren erzeugen, und so durch eine gezielte Änderung 
der Bandstruktur die Elektronenbeweglichkeit und damit auch die Leistungsfähigkeit der 
Bauteile erhöhen soll.  
In der vorliegenden Arbeit werden die wichtigsten Fragestellungen zum Wachstum der Si1-xCx-
Schichten näher beleuchtet. Dabei werden zwei Methoden zum Wachstum der Schichten 
charakterisiert. Neben einem disilanbasierten UHV-CVD-Verfahren wird ein LP-CVD-Verfahren 
unter der Verwendung von Trisilan herangezogen. Für beide Prozessvarianten konnten mithilfe 
einer zyklischen Prozessführung selektive, undotierte und in-situ phosphordotierte 
Abscheidungen realisiert werden. Es wird gezeigt, dass die Disilanprozesse aufgrund ihrer 
geringen Wachstumsraten einen hohen Anteil interstitiellen Kohlenstoffs bedingen. Durch FT-IR-
Analyse konnte belegt werden, dass sich während des Wachstums Siliziumkarbid-präzipitate 
bilden, die das epitaktische Wachstum nachhaltig schädigen können. Erweiterte man das 
Wachstum infolge der Zugabe von German zum ternären System Si1-x-yCxGey (y=0,05…0,07) 
wurde ein starker Anstieg der Wachstumsraten festgestellt. Die Aktivierungsenergie für das 
epitaktische Wachstum sinkt durch die Zugabe von German und der substitutionelle 
Kohlenstoffgehalt kann erhöht werden. Es wird gezeigt, dass German nicht nur für die 
Unterstützung des Ätzprozesses hilfreich ist, sondern im LP-CVD-Verfahren zur Unterstützung 
des HCl-basierten Ätzprozesses dienen kann. Ein weiterer Schwerpunkt der Arbeit liegt in der 
Abscheidung und Charakterisierung in-situ phosphor-dotierter Schichten. Es wird nachgewiesen, 
dass Phosphor die Wachstumsrate erhöht und dass Phosphor und Kohlenstoff in Konkurrenz um 
substitutionelle Gitterplätze stehen. Phosphor ist außerdem auch die Spezies, für die die größte 
Anisotropie hinsichtlich des Einbaus auf Si(110) im Vergleich zu Si(001) beobachtet wurde: Je 
nach Prozessführung wird auf Si(110)-Ebenen nahezu doppelt so viel Phosphor eingebaut wie 
auf Si(001). Dieser Effekt ist insofern von großer Relevanz, als dass ein steigender Phosphoranteil 
auch die thermische Stabilität der Schichten herabsetzt. Die Relaxationsvorgänge basieren bei 
Si1-xCx-Schichten auf Platzwechselvorgängen substitutioneller Kohlenstoffatome zu interstitiellen 
Silizium-Kohlenstoff-Hanteldefekten unter der Bildung einer Leerstelle. Es wurde ein Modell 
vorgeschlagen, nach dem Phosphor durch die Entstehung von PV-Komplexen diese Reaktion 
begünstigt, wodurch die Relaxationsvorgänge beschleunigt werden. Infolge einer 
dreidimensionalen Atomsondenanalyse kann der Endzustand der Relaxation – die Bildung 
stöchiometrischen Siliziumkarbids – belegt werden.  
In-situ phosphordotierte Si1-xCx-Schichten mit ca. 410
20 at/cm³ Phosphorgehalt und 1,8 at.% 
Kohlenstoff wurden erfolgreich in NMOS-Transistoren der 45 nm Generation integriert und mit 
ebenfalls im Rahmen der Dissertation entwickelten Si:P-Rezepten verglichen. Die höchste 
Leistungssteigerung von 10 % konnte durch die Kombination aus beiden Prozessen erzielt 
werden, bei dem auf die spannungserzeugende Si1-xCx-Schicht zur Senkung des 
Silizidwiderstandes eine Si:P-Kappe aufgebracht wird. Die Einprägung einer Zugspannung in den 
Transistorkanal wurde mittels Nano beam diffraction nachgewiesen und wurde auf Basis des 
piezoresistiven Modells mit SiGe-PMOS-Transistoren verglichen.  
  
  
 
 
Abstract 
The objective of this dissertation is the development of selective Si1-xCx processes for the use of 
strained n-channel transistors. By introducing tensile strain, the band structure is modified 
enabling increased electron mobility and thus performance enhancement, respectively.  
This work focuses on the deposition of intrinsic, as well as phosphorous doped Si1-xCx layers. Two 
methods for the growth of Si1-xCx layers are investigated: Beside a disilane based UHV-CVD 
approach, an LP-CVD process utilizing trisilane is analyzed. Both types of techniques base on a 
cyclic deposition and etch (CDE) process to ensure selective growth. For the disilane process, a 
high amount of intersitital carbon due to low growth rates will be shown. By FT-IR analysis, the 
formation of stochicometic Silicon Carbide during the epitaxial growth is proven, leading to 
defective growth. Furthermore, the role of Germane in CDE Processes is investigated. For the 
UHV-CVD Process, Germane has been used within the deposition cycle. By growing Si1-x-yCxGey 
(y=0,05…0,07) layers, a significant enhancement of the growth rate compared to Si1-xCx can be 
seen. Additionally, the fraction of substitutional carbon increases, enabling a suitable 
manufacturing process. On the other hand, Germane can be used to enhance the etch process, 
which is demonstrated for the LP-CVD process. Furthermore, the growth of in-situ Phosphorus 
doped Si1-xCx layers is in focus of this work. Beside the growth rate enhancing effect of 
Phosphorus, it will be demonstrated that Phosphorus and Carbon are competing for 
subsitutional lattice sites. Comparative growth studies on Si (001) and Si (011) substrates further 
confirm a strong anisotropy for phosphorous incorporation. Phosphorus was found to have huge 
impact on the thermal stability of the layers by trapping released vacancies. By 3-dimensional 
Atom Probe Tomography, the presence of Silicon Carbide will be proven.  
The successful integration of in-situ doped Si1-xCx layers with 410
20 at/cm³ Phosphorus and  
1,8 at.% Carbon in NMOS Transistors of the 45nm Generation has been demonstrated. The Si1-xCx 
layers are compared to epitaxial layers of in-situ phosphorus doped silicon. Since Si1-xCx 
transistors suffer from high active resistance, the highest performance increase can be seen for 
Si1-xCx layers with a Si:P capping layer. This combination delivers a performance enhancement of 
10% over Si:P or Si1-xCx without a Cap. The creation of tensile strain in the transistor channel by 
using in-situ doped Si1-xCx proven by Nano beam diffraction Method and will be compared to 
known SiGe based PMOS Transistors. 
 
  
   
 
 
Symbolverzeichnis 
Symbol Bezeichnung Dimension 
a  vertikaler Gitterparameter m 
aII   horizontaler Gitterparameter m 
Cc Kohlenstoffkonzentration  m
-3 
Cc,eq Kohlenstoffkonzentration im thermischen Gleichgewicht  m
-3 
Cc,eq Kohlenstoffkonzentration im thermodynamischen Gleichgewicht m
-3 
Ceff effektive Kohlenstoffkonzentration m
-3 
CG  Gatekapazität F 
Cges gesamter Kohlenstoffgehalt m
-3 
Ci  Konzentration der Siliziumeigenzwischengitteratome  m
-3 
Ci,eq Siliziumeigenzwischengitteratomkonzentration im 
thermodynamischen Gleichgewicht 
 
m-3 
Ci,eq  Konzentration der Siliziumeigenzwischengitteratome im 
thermischen Gleichgewicht  
 
m-3 
Cij Konstanten des Elastizitätstensors Pa 
Cj  Sperrschichtkapazität (junction-Kapazität)  F 
Cov Überlappungskapazität  F 
Cox  Inversionskapazität  F 
Csub substitutionelle Kohlenstoffkonzentration m
-3 
Dc Diffusionskoeffizient Kohlenstoff m²s
-1 
Dc,bulk Volumendiffusionskoeffizent von Kohlenstoff m²s
-1 
Dc,OF Oberflächendiffusionskoeffizient von Kohlenstoff m²s
-1 
g Umwandlungsenergie m²kg s
-2 
G  Änderung der freien Energie m²kg s
-2 
GOF oberflächenbezogene Änderung der freien Energie m²kg s
-2 
GV volumenbezogene Änderung der freien Energie m²kg s
-2 
dhkl interplanarer Netzebenenabstand  m 
 E Energie m²kg s-2 
 Extinktionskoeffizient mol m
-3 
vertikale Verzerrung  o.D. 
II horizontale Verzerrung  o.D. 
EA Aktivierungsenergie eV 
Ebulk Volumenenergie m²kgs
-2 
f Frequenz  s-1 
f Gitterfehlpassung o.D. 
Impulsrelaxationszeit (1/  entspricht der Streurate) s  
G GIBBS freie Energie m²kg s-2 
HB Bindungsenthalpie m²kgs
-2 
I Transmission o.D. 
ID  
 
Drainstrom A  
ID,off  Drainstrom ID im ausgeschalteten Zustand  A  
L 
 
Gatelänge  M 
Wellenlänge M 
mittlere freie Weglänge M 
L Diffusionslänge M 
m effektive Masse des Ladungsträgers Kg 
m0  freie Elektronenmasse Kg 
ml longitutinale Elektronenmasse Kg 
mt transversale Elektronenmasse Kg 
µ Ladungsträgerbeweglichkeit m² V-1 s-1 
µ chemisches Potenzial  eV 
Wellenzahl m-1 
N Teilchenanzahl o.D. 
N Teilchendichte m-3 
k

 
 
Querkontraktionszahl o.D. 
piezoresistiver Koeffizient Pa-1 
P Druck Pa-1 
hkl Winkel der einfallenden Röntgenstrahlung  ° 
r reziproker Gittervektor m-1 
r Keimradius m 
rkrit kritischer Keimradius M 
spezifischer Widerstand   m 
RAktiv Aktivwiderstand  
Rc Kontaktwiderstand  
Rext  Widerstand der Erweiterungs- oder extension-Gebiete  
RMS  mittlere Rauheit m 
RS/D  Widerstand der Source- und Draingebiete  
ij Verspannung  Pa 
T Temperatur K  
t Schichtdicke m 
tML Zeit für das Wachstum einer Monolage s 
U Spannung V 
Uprobe Spannung an der Probenspitze V 
Upuls Pulsspannung V 
V Volumen m³ 
vA Wachstumsgeschwindigkeit amorphen Materials m s
-1 
VD Drainspannung V 
VDD Betriebsspannung  V 
VG Gatespannung  V 
VGS  Gate-Source-Spannung  V 
vp Wachstumsgeschwindigkeit polykristallinen Materials ms
-1 
 VT Schwellspannung V 
W Transistorgateweite  m 
x Molenbruch  o.D. 
 
  
 
 
Abkürzungsverzeichnis 
Abkürzung Bedeutung 
3C-SiC kubisches Siliziumkarbid 
a.u. arbitary unit 
AFM Atomic Force Microscopy 
APM Ammoniak-Peroxid-Mischung 
BOX Buried Oxide (vergrabenes Oxid) 
CMOS Complementary Metal Oxide Semiconductor 
CVD Chemical Vapor Deposition (chemische Dampfphasenabscheidung) 
DS Disilan 
ET-SOI Extremely Thin SOI 
FT-IR Fourier-Transform-Infrarotspektroskopie 
HAADF-STEM High Angle Angular Dark Field Scanning Transmission Electron Microscopy 
HF Flusssäure 
HPM Salzsäure (Hydrochloric)-Peroxid-Mischung 
HR-XRD High Resolution XRD 
LP-CVD Low-pressure CVD 
MMS Monomethylsilan 
ML Monolage 
MOSFET Metal Oxide Semiconductor Field Effect Transistor 
NBD Nano Beam Diffraction 
NMOS N-type Metal Oxide Semiconductor 
PMOS P-type Metal Oxide Semiconductor 
RSM Reciprocal Space Map 
RTA Rapid Thermal Anneal 
S/D Source/Drain 
Si Silizium 
 Si1-xCx Silizium-Kohlenstoff 
SiC Siliziumkarbid 
SiGe Silizium-Germanium 
SIMS Sekundärionen-Massenspektroskopie 
SOI Silicon on Insulator 
SSOI strained SOI 
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 
ToF-SIMS Time of Flight SIMS 
UHV-CVD Ultra High Vacuum CVD 
XRD X-Ray Diffraction 
 
 
Inhaltsverzeichnis 
 
 
1. Einleitung und Zielsetzung .............................................................................................. 1 
 
2. Das System Silizium-Kohlenstoff: Eigenschaften und Herstellung ..................................... 3 
2.1 Motivation .............................................................................................................. 3 
2.2 Eigenschaften zugverspannter n-Kanal-Transistoren................................................. 7 
2.2.1 Beeinflussung der Bandstruktur .............................................................................. 7 
2.2.2 Elektrische Kenngrößen zur Charakterisierung des MOSFETs ................................. 9 
2.3 Einbau von Kohlenstoff in Silizium ......................................................................... 12 
2.3.1 Das Phasendiagramm Kohlenstoff-Silizium ........................................................... 12 
2.3.2 Löslichkeit von Kohlenstoff in Silizium ................................................................... 12 
2.3.3 Modell der Löslichkeitserhöhung ........................................................................... 14 
 
3. Verwendete Analysemethoden ..................................................................................... 19 
3.1 Hochauflösende Röntgendiffraktometrie ............................................................... 19 
3.2 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie zum Karbidnachweis ..................... 24 
3.3 3-D-Atomsonde ..................................................................................................... 26 
 
4. Wachstum verspannter Si1-xCx-Schichten ....................................................................... 29 
4.1 Theoretische Grundlagen zum Filmwachstum ........................................................ 29 
4.2 Verwendete Depositionsmethoden ....................................................................... 31 
4.2.1 UHV-CVD ................................................................................................................ 31 
4.2.2 LP-CVD .................................................................................................................... 34 
4.3 Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Epitaxie.................................................... 36 
4.4 Einfluss der Temperatur ........................................................................................ 41 
4.5 Germaniumunterstützte Si1-xCx-Epitaxie ................................................................. 46 
4.6 Selektive Epitaxie .................................................................................................. 50 
4.6.1 Prozessführung zur Einstellung der Selektivität ..................................................... 50 
4.6.2 Prozessschritte zur Transistorfertigung ................................................................. 53 
4.6.3 In-situ phosphordotierte Epitaxie .......................................................................... 58 
4.6.4 Einfluss der Substratorientierung .......................................................................... 61 
 
 
Inhaltsverzeichnis 
 
5. Thermische Stabilität der Schichten............................................................................... 71 
5.1 Definition der Relaxation von Si1-xCx ....................................................................... 71 
5.2 Temperatur- und zeitabhängige Relaxation ............................................................ 78 
5.2.1 Temperaturabhängige Relaxation .......................................................................... 78 
5.2.2 Zeitabhängige Relaxation ....................................................................................... 79 
5.2.3 Einfluss der Phosphordotierung auf die Relaxation ............................................... 83 
5.3 Atomare Konfiguration relaxierter Si1-xCx-Schichten ................................................ 86 
5.3.1 Bildung von Si-C-Hanteldefekten ............................................................................ 86 
5.3.2 Atomsondenanalyse zum Nachweis karbidischer Ausscheidungen ....................... 90 
 
6. Integration von Si1-xCx in n-Kanal-Transistoren ............................................................... 99 
6.1 Messung der Kanalverspannung mittels Nano beam diffraction .............................. 99 
6.1.1 Verspannungsanalyse von Transistoren mit eingebettetem SiGe ....................... 100 
6.1.2 Verspannungsanalyse von Transistoren mit eingebettetem Si1-xCx ..................... 101 
6.2 Optimierung der Integration ................................................................................ 105 
6.2.1 „Frühe“ oder „späte“ Si1-xCx-Epitaxie? .................................................................. 105 
6.2.2 Optimierung der thermischen Ausheilung ........................................................... 108 
6.2.3 Einfluss der Spacerdimensionen ........................................................................... 110 
6.2.4 Einfluss der Si1-xCx-Füllhöhe auf die Transistoreigenschaften .............................. 111 
6.2.5 Einfluss des thermischen Budgets während der Transistorfertigung .................. 113 
6.2.6 Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf den Silizidwiderstand................................. 114 
6.3 Vergleich der Leistungsfähigkeit von Si:P- und Si1-xCx-basierten Transistoren ......... 115 
6.3.1 Verwendeter Si:P-Prozess..................................................................................... 115 
6.3.2 Si1-xCx:P mit Si:P-Kappe ......................................................................................... 116 
 
7. Zusammenfassung und Ausblick .................................................................................. 121 
 
8. Literaturverzeichnis .................................................................................................... 127 
 
9. Danksagung ................................................................................................................ 139 
 
 
 
1 
1.  
Mit der Entdeckung des Transistoreffekts 1947 und der Konstruktion des ersten Transistors 
durch BARDEEN, BRATTAIN und SHOCKLEY in den Bell Telephone Laboratories in Murray Hill (New 
Jersey) fand die Mikroelektronik ihren Ursprung und gleichzeitig nahm eine Revolution ihren 
Lauf. Mit der Vorstellung eines planaren integrierten Schaltkreiskonzeptes durch NOYCE und KILBY 
wurde schnell klar, dass die kontinuierliche Skalierung der Bauteile vor allem aus Kostengründen 
die Richtung der folgenden Entwicklungen bestimmen würde [KIL59, NOY59]. Entsprechend dem 
im Halbleiterbereich anerkannten MOORE’schen Gesetz aus dem Jahr 1965 wurde alle 24 Monate 
die Zahl der Transistoren auf einem Chip verdoppelt, einhergehend mit einem exponentiellen 
Anstieg der Transistordichte [MOO65]. Damit verbunden ist eine kontinuierliche Senkung der 
Herstellungskosten pro Transistor bei gleichzeitiger Verbesserung der Leistungsparameter und 
einer stabilen Zuverlässigkeit. 1974 wurde eine ebenso bedeutsame Theorie durch DENNARD et. 
al. veröffentlicht, der die unterschiedlichen Methoden zur Skalierung von CMOS Bauteilen 
analysierte und verdeutlichte, dass die Spannung mit dem lithografischen Strukturbreiten 
skaliert werden müssen um die elektrische Feldstärke konstant zu halten [DEN74]. 35 Jahre lang 
verfolgte die Industrie diese vornehmlich geometrische Skalierung der Bauteile, auch als „happy 
scaling“ bezeichnet [DEC05]. Die stetige Strukturverkleinerung der Transistoren stößt seit 
einigen Jahren jedoch an physikalische Grenzen und ist nicht mehr auf herkömmlichen Weg 
möglich. So führt die fortschreitende Skalierung von Gateoxiddicke, Gatelänge und Source-Drain-
Eindringtiefen zunehmend zu Problemen, insbesondere infolge des Kurzkanalverhaltens der 
Transistoren und parasitärer Leckströme. Ultraflache, abrupte pn-Übergänge, die optimierte 
Ionenimplantationen sowie blitzlampen- und laserbasierte Kurzzeitausheilungsverfahren zur 
Grundlage nehmen, können maßgeblich zur Verbesserung der Kurzkanaleffekte beitragen 
[TIM06, TIL07]. Zwar sinken infolge der Verkleinerung der Transistorstrukturen die Schaltzeiten 
der Bauelemente, im Gegenzug steigen aber die elektrischen Feldstärken im Transistorkanal 
dramatisch an und degradieren z. B. die Ladungsträgermobilität oder Zuverlässigkeit. Das bisher 
so erfolgreiche Konzept des happy scaling muss durch ein Scaling, welches auf dem Einsatz 
neuer Materialien beruht, abgelöst werden. MOORE formulierte dies 2003 treffend: „no 
exponential is forever… but we can delay ´forever`“ [MOO03]. 
Im Zuge der materialbasierten weiteren Skalierung haben bis dato ungenutzte Materialien in die 
Halbleiterindustrie Einzug gehalten: High-k-Materialien wie HfO2, Gd2O3, Pr2O3 adressieren die 
hohen Gateelektrodenleckströme, die aufgrund der weiteren Verkleinerung der SiO2-
Gateoxiddicke zu erwarten sind, indem sie dickere Gatedielektrika bei gleicher Kapazität und 
damit geringeren Leckströmen ermöglichen [THO07, GOT06, WEN04]. Ein weiterer 
Entwicklungszweig beschäftigt sich mit der Möglichkeit, der Degradation der 
Ladungsträgermobilität durch das Einwirken von Zug- bzw. Druckspannungen auf den 
Transistorkanal entgegenzuwirken. Hierfür bieten sich unterschiedliche Verfahren an, die in der 
Halbleiterindustrie einen festen Platz einnehmen, wie z. B. global verspannte Substrate (SSOI), 
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die Verspannung durch Shallow Trench Isolation (STI), kompressive und tensile Nitridschichten 
oder die sogenannte „Stress Memorization“-Technik [THO06, RIM03, GHY04, LEE04, FLA10, 
CHI06]. Eine etablierte Technik, um die Löcherbeweglichkeit für p-kanal-Transistoren zu 
erhöhen, stellt die Epitaxie von SiGe dar: Infolge des Einbaus von Germanium in Silizium erhöht 
sich die Gitterkonstante, sodass bei der Heteroepitaxie einer Silizium-Germanium-Legierung auf 
Silizium aufgrund der Gitterfehlpassung mechanische Spannungen erzeugt werden. 
Entsprechend des piezoresistiven Effekts wird die Beweglichkeit der Löcher und damit die 
Leistungsfähigkeit der Transistoren deutlich erhöht [GHA03, LIU05]. 
Erst seit 2002 findet die selektive, eingebettete SiGe-Epitaxie in der Massenfertigung von 
Bauelementen basierend auf der CMOS-Technologie Anwendung. Dabei werden die Source- und 
Draingebiete der PMOS-Transistoren herausgeätzt und anschließend wieder epitaktisch mit SiGe 
gefüllt. Im industriellen Maßstab, z. B. bei GLOBALFOUNDRIES LLC & CO. KG, INTEL und IBM wird SiGe 
heute mittels der chemischen Niederdruck-Gasphasenepitaxie (LPCVD) bei typischen 
Reaktionstemperaturen um 700 °C abgeschieden [WEI06, KAM06, WAI05, AUT08]. 
Eine analoge lokale Verspannung von NMOS-Transistoren kann durch das Einprägen von 
Zugspannungen mithilfe der Heteroepitaxie von Silizium-Kohlenstoff-Verbindungen erreicht 
werden, die den Weg in die Massenfertigung zum Zeitpunkt der Schriftlegung noch nicht 
gefunden hat. Eine der größten Herausforderungen bei der Si1-xCx-Epitaxie resultiert aus der 
geringen Löslichkeit von Kohlenstoff in Silizium: Im chemischen Gleichgewicht lösen sich nur 
0,0004 at.% Kohlenstoff im Siliziumgitter [BEA71]. Für eine technisch relevante Verspannung des 
Transistorkanals von ca. 1 GPa müssen jedoch mindestens 1 bis 2 at.% Kohlenstoff substitutionell 
eingebaut werden. Um diese hohen Konzentrationen zu erreichen, sind Depositionsmethoden, 
die im thermodynamischen Ungleichgewicht bei möglichst niedrigen Temperaturen operieren, 
zwingend notwendig. Die niedrige Abscheidetemperatur verringert die Diffusion der 
Kohlenstoffatome und garantiert, dass die Atome auf thermodynamisch metastabilen 
Gitterplätzen eingeordnet werden. 
Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Abscheidung von metastabilen Si1-xCx-Schichten 
mittels chemischer Gasphasenepitaxie im Ultrahochvakuum (UHV-CVD) sowie unter reduziertem 
Druck (LP-CVD) auf 300 mm Si(001)- und Si(110)-Substraten. Der Einfluss wesentlicher 
Wachstumsparameter wird analysiert und die Optimierung des selektiven Wachstums 
hinsichtlich Defektfreiheit, guter Morphologie und hoher Wachstumsraten aufgezeigt. Weiterhin 
wird die thermische Stabilität der Schichten untersucht und ein Modell zur Relaxation der 
Schichten eingeführt. Die selektive Epitaxie von Si1-xCx-Schichten in NMOS-Transistoren, die 
erforderlichen Anpassungen bezüglich der Integration sowie der Einfluss von Si1-xCx auf 
wesentliche Transistorparameter  werden einer genauen Betrachtung unterzogen. Des Weiteren 
wird  eine Quantifizierung der Kanalverspannung vorgenommen und mit dem bekannten SiGe-
System verglichen. 
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2.1 Motivation  
Die in der vorliegenden Arbeit betrachteten Si1-xCx-Legierungen bezeichnen eine Gruppe IV-
Verbindung, bei der Kohlenstoff in Konzentrationen um ca. 2 at.% substitutionell in das 
Siliziumgitter eingebaut wird. Der Atomradius von Kohlenstoff beträgt ca. 0,75 Å und 
unterscheidet sich somit deutlich von Silizium mit 1,3 Å. Damit geht der Einbau von Kohlenstoff 
in Silizium mit einer signifikanten Änderung des Gitterparameters einher, wie in Abbildung 1 
vereinfacht dargestellt. 
 
Abbildung 1 
Schematischer Vergleich der Gitterkonstanten von Si und einer Si1-xCx-Legierung (links). Die Abbildung 
rechts zeigt die Verzerrung des Si1-xCx-Gitters, welches pseudomorph auf Si-Substrat gewachsen wurde. 
 
Si1-xCx-Legierungen weisen im Vergleich zu reinem Silizium aSi eine deutlich geringere relaxierte 
Gitterkonstante aSi1-xCx auf. Beim heteroeptitaktischen Wachstum von Si1-xCx auf Si muss sich der  
horizontale Gitterparameter aII,Si1-xCx vergrößern, um sich der Gitterkonstante von Si anzupassen. 
Im Fall pseudomorphen Wachstums gilt:  
   Si,IICSi,II
aa
xx1        
(1) 
Aus den relaxierten Gitterparametern (Abbildung 1, links) kann die relative Differenz der 
Gitterparameter – die Gitterfehlpassung (misfit) – entsprechend Gleichung 2 definiert werden: 
Si
SiCSi
a
aa
f xx1
      
(1 (2) 
Diese Fehlanpassung bestimmt die Komponenten des richtungsabhängigen Spannungstensors ij 
(stress) und des Dehnungstensors kl (strain), die wiederum mithilfe des Elastizitätstensors Cijkl 
(i,j,k,l =1…3) über das HOOK‘sche Gesetz miteinander verknüpft werden können: 
klijklij C        (3) 
aSi
Si1-xCxa
II, Si1-xCxa
, Si1-xCx
a
,Sia
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Unter Ausnutzung der kubischen Kristallsymmetrie können die Tensoren deutlich vereinfacht 
werden. Als weitere Randbedingung wird vorausgesetzt, dass mit den betrachteten 
Messmethoden HR-XRD sowie NBD lediglich die zwei Dehnungskomponenten xx und zz 
bestimmt werden können. Mit Reduktion des Dehnungsvektors auf xx und zz sowie des 
Spannungsvektors auf xx und zz vereinfacht sich Gleichung 3 zu folgendem Gleichungssystem: 
zzxxlxx CC 1211      (4) 
zzxxlzz CC 1112      (5) 
Die sich relativ zum Substrat ausbildende tetragonale Verzerrung des kubischen Kristallgitters 
der epitaktischen Schicht lässt sich aufgrund der Gitterfehlpassung bei bekanntem 
Gitterparameter mit einer horizontalen und einer vertikalen Verzerrung II bzw.  beschreiben: 
  
II
Si
C:SiSi
yyxx
a
aa
     (6) 
II
11
12
zz
C
C2
      (7) 
0zyxyxy       (8) 
Die Bestimmung der vertikalen Gitterparameter und damit auch von  ist mittels 
Röntgendiffraktometrie z. B. am Si(004)-Reflex möglich, wie in Kap. 3.1.1 näher beschrieben. Die 
elastischen Konstanten für Silizium, Germanium und Kohlenstoff finden sich in Tabelle 1. Die 
Bestimmung der elastischen Konstanten der Si1-xCx-Verbindungen –und analog auch der Si1-xGex-
Verbindungen –erfolgt unter Rücksichtnahme des Mischungsverhältnisses nach Gleichung 9 
[KAS95]. 
Cij = Cij,Si·(1-x) + Cij,C·x      (9) 
 
Tabelle 1:  Elastische Konstanten für Silizium, Germanium und Kohlenstoff [in GPA] in   
Diamantstruktur [LAN82] 
 Si Ge C 
C11 165,8 128,5 1076,4 
C12 63,9 48,3 125,2 
 
Die Ausbildung einer biaxialen Verspannung, die durch den Unterschied der beiden 
Gitterkonstanten hervorgerufen wird, lässt sich nun in der CMOS-Technologie anwenden: 
Abbildung 2 zeigt schematisch einen NMOS-Transistor, der durch reaktives Ionenätzen gefolgt 
von selektiver Si1-xCx-Epitaxie präpariert worden ist. Details zur Prozessführung sind Kapitel 4.6.2 
zu entnehmen. 
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 Abbildung 2 
Skizze der resultierenden Gitterdeformation eines embedded Si1-xCx-Stressors. 
Die Gitterfehlpassung der zwei Materialien resultiert in einer Zugspannung in x-
Richtung bzw. einer Druckspannung in z-Richtung innerhalb des 
Transistorkanals. 
 
Bei kohärentem Wachstum von Si1-xCx baut sich durch die Gitterfehlpassung an der Grenzfläche 
von Silizium zu Si1-xCx ein Spannungsfeld auf, das in [110]-Richtung eine 
Zugspannungskomponente auf den Transistorkanal ausübt. In [001]-Richtung resultiert eine 
kompressive Spannungskomponente. 
Allgemein lässt sich die Rechenleistung eines Mikroprozessors an dessen Taktfrequenz , also 
den arithmetisch-logischen Operationen pro Zeiteinheit bemessen. Um eine Leistungssteigerung 
zu erhalten, muss der Strom im angeschalteten Zustand, sprich der Ladungsträgertransfer, 
erhöht werden unter der Maßgabe, dass die Leckströme konstant bleiben. Als Maß dafür dient 
der Drainstrom ID, der sich nach Gl. 10 im linearen Ausgangskennlinienbereich errechnet [NG95]. 
2
V
V)V(V
L2
WCµ
I
2
D
DTG
ox
D
    (10) 
Dabei bezeichnet µ die Ladungsträgermobilität, VT die Schwellspannung, VG die Gatespannung 
und VD die Drainspannung. Vor allem neben der sukzessiven Skalierung der Transistorgateweite 
W und der Gatelänge L entsprechend wird bis dato der Beeinflussung der Inversionskapazität Cox 
durch den Ersatz von High-k-Materialien nachgegangen. Der Einsatz von Si1-xCx-Epitaxie stellt 
eine Methode dar, die Ladungsträgermobilität µ im Transistorkanal aufgrund des Einprägens 
mechanischer Verspannung zu verbessern. Das piezoresistive Modell beschreibt diese 
deformationsbedingte Änderung der Elektronenbeweglichkeit. Demnach ist die Änderung des 
spezifischen Widerstandes ij über den piezoresistiven Tensor und der angelegten 
mechanischen Verspannung  gemäß Gl. 7 verknüpft [MES04].  
klσπ
ρ
Δρ
ijkl
ij
      (11) 
kl entspricht dabei dem richtungsabhängigen Spannungsvektor. Der piezoresistive Tensor  ist 
ein Tensor vierter Ordnung und kann als 6x6-Matrix ausgedrückt werden. Wählt man die 
aSi
Si1-xCx
Z
[001] y
[110]
x
[-110]
Gateelektrode
Gatedielektrikum
Transistorkanal  
Spacer
Source-/Draingebiet
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kubischen Si(100)-, (010)- und (001)-Achsen als Referenzachsen, vereinfacht sich aufgrund der 
vorliegenden Symmetriebedingungen ijkl zu: 
44
44
44
111212
121112
121211
ijkl
π00000
0π0000
00π000
000πππ
000πππ
000πππ
π    (12) 
Die Piezowiderstandskoeffizienten  wurden bereits 1954 durch C.S. SMITH bestimmt und lassen 
sich für den NMOS- bzw. PMOS-Transistor für die verwendete [110]-
Ladungsträgertransportrichtung entsprechend Tabelle 2 quantifizieren [SMI54]. Allerdings 
hängen die Koeffizienten auch von der Temperatur, Gatespannung und Dotierung ab, was in der 
Arbeit von SMITH nicht berücksichtigt wird. Jüngste Berechnungen zeigen jedoch, dass die 
angegebenen Piezowiderstandsfaktoren auch für hoch dotierte Kanäle ihre Gültigkeit behalten 
[THO06b, SUT07]. 
             Tabelle 2: Piezoresistive Koeffizienten nach [SMI54] 
 11 [GPa] 12 [GPa] 44 [GPa] 
NMOS -1,02 0,534 -0,136 
PMOS 0,066 -0,011 1,381 
 
Betrachtet man einen Transistor in Standardorientierung, also mit einer Si(001)-Oberfläche und 
einem Stromfluss in [110]-Richtung, kann die Mobilitätsänderung für Elektronen bzw. Löcher 
bedingt durch die richtungsabhängige Verspannung parallel, vertikal und senkrecht zur 
Stromrichtung wie folgt beschrieben werden: 
 
NMOS:              (13) 
 
PMOS:             (14) 
 
Es lässt sich die Aussage treffen, dass für NMOS-Transistoren eine Zugspannung in der Richtung 
der Ladungsträger, also in [110]-Richtung angestrebt werden sollte sowie eine Druckspannung 
senkrecht zur Ladungsträgerbewegung, also in [001]-Richtung. Für den PMOS sind die 
erforderlichen Bedingungen entsprechend umgekehrt. Die Auswirkung der Verspannung soll in 
Kap. 2.2 näher betrachtet werden. 
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2.2 Eigenschaften zugverspannter n-Kanal-Transistoren 
2.2.1 Beeinflussung der Bandstruktur 
Silizium besitzt eine Bandlücke von 1,1 eV und gilt als indirekter Halbleiter, d. h. das Minimum 
des Leitungsbandes und das Maximum des Valenzbandes liegen an verschiedenen Stellen im -
Raum. Im Bereich des Leitungsbandminimums existieren durch Energiedispersion sechs Flächen 
konstanter Energie, die von Elektronen besetzt werden. Im unverspannten Fall sind alle sechs 
Flächen isotrop, besitzen also alle die gleiche Besetzungswahrscheinlichkeit und effektive 
Elektronenmasse (siehe Abbildung 3). Infolge des Einprägens einer uniaxialen oder biaxialen 
Zugspannung wird diese sechsfache Entartung aufgehoben und das Leitungsband zerlegt sich in 
ein energetisch tiefer gelegenes, zweifach entartetes Band ( 2) sowie ein energetisch höher 
gelegenes, vierfach entartetes Band ( 4) [ARG06]. 
 
Abbildung 3 
Links: Flächen konstanter Energie im Bereich des Leitungsbandminimums für 
Silizium im unverspannten Zustand. Durch Einprägen einer Zugspannung  
(rechts) lässt sich die sechsfache Entartung der Bänder aufheben. 
  
Das energetisch niedrig gelegene 2 Band in z-Richtung erhält aufgrund dieser Entartung eine 
höhere Besetzungswahrscheinlichkeit für Elektronen. Für diese Richtung gilt, dass die effektive 
Masse der Elektronen durch die transversale Masse mt bestimmt wird, die in Silizium im 
Vergleich zur longitudinalen Masse stark verringert ist, siehe dazu Gleichung 15 und 16. 
Transversale und longitudinale Masse ml lassen sich in Silizium angeben zu: 
  0190 m,mt        (15) 
  0980 m,ml        (16) 
Dabei repräsentiert m0 die freie Elektronenmasse. Die Auswirkung einer geringeren 
Elektronenmasse m auf die Mobilität µ gibt Gleichung 17 wieder, wobei q die Ladung, m die 
effektive Masse des Ladungsträgers und 1/  die Streurate darstellt [NG95]. 
  
m
q
       (17) 
unverspannt verspannt
2
4
KZ
KX
KY
mt ml
2
4
6
[100]
[010]
[001]    
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Aus dieser Gleichung kann geschlussfolgert werden, dass aus einer Verringerung der effektiven 
Elektronenmasse eine Steigerung der Mobilität resultiert. Weiterhin führt die durch die 
Aufspaltung der Leitungsbänder verringerte Phononenstreuung zwischen den Bändern zur 
Mobilitätserhöhung. Abbildung 4 veranschaulicht die Ausprägung des Leitungs- und Valenzbands 
für verspanntes Si1-xCx im Vergleich zu Silizium. 
 
 
Abbildung 4 
Schematische Darstellung der Leitungs- und Valenzbandkanten für Silizium 
(001) sowie pseudomorphes Si1-xCx auf Si 
 
Durch Einprägung von biaxialer Verspannung mittels pseudomorphem Si1-xCx auf Si spalten sich 
die Elektronenbänder. Die Verringerung der Bandlücke wird dabei durch das Leitungsband 
getrieben, und nicht wie im Fall kompressiver Verspannung mithilfe von SiGe durch das 
Valenzband. Obwohl Kohlenstoff eine Bandlücke von 5,4 eV aufweist, die im Vergleich zu Silizium 
mit 1,17 eV deutlich erhöht ist, wird im Fall geringer Kohlenstoffdotierungen, also für Si1-xCx-
Schichten die Bandlücke reduziert. Diesen Effekt beschrieben 1993 DEMKOV und SANKEY [DEM93], 
die außerdem den Übergang zum metallischen Verhalten für Kohlenstoffkonzentrationen um ca. 
8 at.% vorhersagten. Übersteigt der Kohlenstoffgehalt 8 at.%, nimmt die Bandlücke wieder zu 
(Abbildung 5). 
 
 
Abbildung 5 
Trend der Leitungsband-Eigenenergien am -, R- und X-Punkt der Brillouin-
Zone gegen den Kohlenstoffgehalt [DEM93] 
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Es sei anzumerken, dass die Werte der Kohlenstoffkonzentration in der Originalliteratur nach 
dem VEGARD-Gesetz bestimmt worden sind [VEG21]. Wie in Kap. 3.1.1 nachlesbar, hat sich für 
die Bestimmung des Kohlenstoffgehaltes aus der vertikalen Gitterkonstante die sogenannte 
KELIRES-Regel etabliert [KEL97]. Den experimentellen Nachweis für das Absinken der Bandlücke 
im vorderen Bereich des angegebenen Diagramms, also für geringe Kohlenstofflegierungen 
lieferten EBERL et. al. [EBE97]. Es wurden Schichten mit bis zu 2,5 at.% C verwendet, die mittels 
Molekularstrahlepitaxie gewachsen worden sind. Die Verringerung der Bandlücke skaliert 
demnach stark mit dem Kohlenstoffgehalt x und kann mithilfe der folgenden Gleichung 
quantifiziert werden: 
E(x) =x∙(-6,5 eV)      (18) 
Die Bandlückenreduktion setzt sich dabei aus zwei Effekten zusammen. Zum einen führt die 
Beigabe von Kohlenstoff zu einem intrinsischen Anteil, der mit E(x) = -x(1,9 eV) angegeben 
werden kann. In diesem Fall wird die Schicht als unverspannt betrachtet. Der Anteil der tensilen 
Verspannung trägt mit E(x) = -x∙(4,6 eV) zur Verringerung der Bandlücke bei [EBE97]. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass neben der Reduktion der Elektronenmasse in in-
plane-Richtung eine Reduzierung der Phononenstreuung zwischen den 2 und 4 Bändern 
verzeichnet werden kann. Beide Effekte tragen zur Erhöhung der Elektronenmobilität in 
verspanntem Silizium bei [THO04, ARG06, CHI06].  
2.2.2 Elektrische Kenngrößen zur Charakterisierung des MOSFETs 
Für den Vergleich und die Charakterisierung des Verhaltens von Feldeffekttransistoren werden 
im folgenden Kapitel Kenngrößen herangezogen, die aus der Ausgangs- und 
Transfercharakteristik folgen. Die wichtigsten Parameter ergeben sich aus der Transferkennlinie, 
wie schematisch in Abbildung 5 dargestellt.  
 
Abbildung 5 
Schematische Darstellung der Transferkennlinie 
 
Der Sperrstrom ID,off beschreibt den Drainstrom ID, der im ausgeschalteten Zustand fließt, also 
wenn die Gate-Source-Spannung VGS = 0 V beträgt. Zwischen Source und Drain liegt dabei eine 
VGS
ID
VT,lin
ID,off
VDD
ID,Sat
ID,on
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Spannung vor, die als Betriebsspannung VDD definiert werden kann. Diese Spannung kann je nach 
Technologie unterschiedliche Werte annehmen und beläuft sich in der vorliegenden Arbeit auf  
1 V. Eine Erhöhung der Gate-Source-Spannung resultiert in der Ausbildung eines 
Inversionskanals. Die hierfür gerade notwendige Spannung wird als Schwellspannung VT 
bezeichnet (threshold voltage). Häufig wird zur Festlegung auf die Tangentenmethode 
zurückgegriffen, die Rückschlüsse auf die Schwellspannung VT,lin zulässt. Für die Charakterisierung 
des Stromes im eingeschalteten Zustand steht der lineare Drainstrom ID,lin sowie der Drainstrom 
ID,sat im Sättigungsbereich zur Verfügung. ID,lin  drückt dabei den Strom im linearen 
Kennlinienbereich aus, wobei eine Source-Drainspannung VSD = 50 mV angelegt wird. In diesem 
Kennlinienbereich ist mit einer homogenen Feldverteilung im Kanal zu rechnen. Eine weitere 
Erhöhung der Source-Drainspannung bewirkt eine Verengung des Inversionskanals in der Nähe 
des Drains, der schließlich am Sättigungspunkt (pinch-off-Punkt) abgeschnürt wird. Der 
Drainstrom am Sättigungspunkt lässt sich nach Gleichung 19 definieren.  
     (19)
 
 
Für die Charakterisierung und insbesondere für den Vergleich der Leistungsfähigkeit 
verschiedener Transistoren hat sich die Darstellung sogenannter Universalkurven durchgesetzt. 
Dabei wird der Drainstrom im ausgeschalteten Zustand (ID,off) logarithmisch über den Drainstrom 
im angeschalteten Zustand ID,on wiedergegeben, wie in Abbildung 6 ersichtlich. Die Ermittlung 
von ID,on erschließt sich durch Anlegen der Betriebsspannung VDD = 1 V und einer Gatespannung 
von 1 V. Die Darstellung einer Universalkurve erfordert weiterhin die Bestimmung von ID,on sowie 
ID,off an Bauteilen mit unterschiedlichen Gatelängen. Neben Bauteilen mit einer nominellen 
Gatelänge, die in der vorliegenden Arbeit 40 nm beträgt, werden Transistoren mit höherer und 
geringerer Gatelänge verwendet. Da auf 13 Messpunkte, verteilt über den Wafer für einen 
Devicetyp, zurückgegriffen wird, setzt sich eine Universalkurve aus 39 Punkten zusammen. Diese 
Darstellung erlaubt es demnach auch, erste Rückschlüsse auf die Gleichförmigkeit von Prozessen 
über den Wafer zu ziehen. 
 
Abbildung 6 
Universalkurve zur Charakterisierung eines n-kanal-Transistors. 
Gegenübergestellt wird der Leckstrom Ioff  gegen den Strom im 
eingeschalteten Zustand Ion 
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Alle Optimierungsvorgänge haben entsprechend der Universalkurve das Ziel, bei 
gleichbleibendem Sperrstrom den Drainstrom im eingeschalteten Zustand zu maximieren. Sollen 
die Universalkurven mehrerer Bauteile verglichen werden, so werden die Einschaltströme bei 
konstantem Sperrstrom (z. B. 1000 nA/µm) einem Vergleich unterzogen. Neben Einflussgrößen 
wie der Kanallänge, Schwellspannung, Elektronen- oder Löchermobilität können sogenannte 
parasitäre Kapazitäten die Universalkurve beeinflussen, die im Folgenden kurz erläutert werden. 
Wie in Abbildung 7 ersichtlich, wird das dynamische Verhalten eines MOSFETs maßgeblich durch 
Kapazitäten beeinflusst, die kurz näher dargelegt werden sollen. Zu den spannungsabhängigen 
Kapazitäten zählt die Sperrschichtkapazität Cj (junction-Kapazität), die neben der angelegten 
Spannung auch von der Stärke der Source- und Draingebietdotierung abhängig ist. Sie kann im 
Wesentlichen durch das Verwenden von SOI-Substraten verringert werden, bei der die 
Dotierungsgebiete auf der isolierenden vergrabenen Oxidschicht (Buried Oxide, BOX) aufsitzen. 
Ebenfalls spannungsabhängig ist die Gatekapazität CG, die sich bei Akkumulation durch das 
Ansammeln von Majoritätsladungsträger im Kanal entwickelt. Die Überlappungskapazität Cov 
bildet sich aufgrund der Überlappung der Erweiterungsimplantation (extension-Implantation) 
unter das Gate aus. Sie formt sich durch Akkumulation und Inversion in der Überlappungsregion 
aus und wird für die Integration von    Si1-xCx-Schichten noch eine große Rolle spielen. Infolge des 
thermischen Budgets während der Epitaxie kann der für die Erweiterungsgebiete verwendete 
Dotierstoff Arsen unter das Gate diffundieren und erhöht somit die Überlappungskapazität. Die 
Gesamtkapazität des MOSFETs wird somit durch die Summe aller Einzelkapazitäten bestimmt. 
 
Abbildung 7 
Kapazitäten und Widerstände im MOSFET 
 
In Abbildung 7 sind nicht nur die zu erwartenden Kapazitäten angegeben, sondern auch einige 
parasitäre Widerstände, die den Gesamtwiderstand des MOSFETs bestimmen. Neben dem 
Widerstand der Erweiterungs- (oder extension-)Gebiete Rext ist der Widerstand der Source- und 
Draingebiete RS/D sowie der Kontaktwiderstand zu nennen. Rext und RS/D sind im Wesentlichen 
durch die Dotierungskonzentration bestimmt und werden meist als Aktivwiderstand RAktiv 
zusammengefasst. Für Rc ist außerdem die Güte des gebildeten Nickelsilizids relevant, was den 
Kontaktwiderstand zu den Wolframkontakten absenkt. Der Gesamtwiderstand des Transistors 
setzt sich aus der Summe aller parasitären Teilwiderstände und dem Kanalwiderstand RK 
zusammen.   
Si:C-P
RS/D RExt
Cov CG
Cjun
Rc
RK
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2.3 Einbau von Kohlenstoff in Silizium 
2.3.1 Das Phasendiagramm Kohlenstoff-Silizium 
Zur Beschreibung des Zustandsdiagramms Kohlenstoff-Silizium liegen zwar experimentelle 
Untersuchungen vor, sie sind jedoch ebenso vielfältig wie widersprüchlich. Die am weitesten 
häufigsten genutzte Beschreibung folgt OLESINSKI und ABBASCHIAN aus dem Jahr 1984 [OLE84], 
siehe Abbildung 8. Demnach wird das Phasendiagramm durch eine peritektische Reaktion bei ca. 
2545 °C und einer eutektischen Reaktion bei 1404 °C charakterisiert. Bei Raumtemperatur liegt 
in jedem Fall Siliziumkarbid (SiC) vor, begleitet von einer Feststoffmischung aus Kohlenstoff in 
Silizium ( ) oder einer Mischung aus Silizium in Kohlenstoff ( ). Die Siliziumkarbidphase selbst 
kann als eine von über 150 bekannten Polytypen vorliegen. Basierend auf thermodynamischen 
Berechnungen wird die kubische Siliziumkarbidphase als stabilere Phase gegenüber der 
hexagonalen Phase für alle Temperaturen unterhalb der peritektischen Temperatur angesehen. 
Die hexagonale SiC-Phase wird nach dieser Beschreibung als metastabil betrachtet. Während 
sowohl Silizium als auch Kohlenstoff in Diamantstruktur vorliegen, bezieht sich der bisher am 
besten untersuchte Polytyp 3C-SiC auf die Zinkblendestruktur. 
 
Abbildung 8 
Binäres Phasendiagramm Silizium-Kohlenstoff nach [OLE84] 
 
2.3.2 Löslichkeit von Kohlenstoff in Silizium 
Der Einbau von isovalentem Kohlenstoff zieht – bedingt durch den großen Unterschied der 
kovalenten Radien – einige Effekte nach sich, die charakteristisch für dieses Phasensystem sind. 
Das Hauptproblem stellt die sehr geringe Löslichkeit von Kohlenstoff in Silizium dar, deren 
Temperaturabhängigkeit bereits 1971 durch BEAN und NEWMAN analysiert wurde. Basierend auf 
Löslichkeitsstudien in einem Temperaturbereich von 1120…1405 °C konnte eine empirische 
Formel für die Kohlenstofflöslichkeit Cc,eq in Abhängigkeit der Temperatur entwickelt werden 
[BEA71]: 
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3Tk
3,2
24
eq,c cme105,3C      (20) 
Aufbauend auf dieser Gleichung lässt sich die Festkörperlöslichkeit von Kohlenstoff im 
thermodynamischen Gleichgewicht am Schmelzpunkt mit 0,0004 at.% angeben. Abbildung 9 
zeigt beruhend auf Gleichung 15 den Verlauf der Löslichkeit bei Temperaturvariation. 
 
Abbildung 9 
Temperaturabhängige Löslichkeit von Kohlenstoff in Silizium nach BEAN/NEWMAN 
[BEA71] 
 
Neben den Berechnungen von BEAN und NEWMAN sind Beiträge von NOZAKI [NOZ70] und VOLTMER 
[VOL73] zu erwähnen, die zu abweichenden Löslichkeitsgrenzen von 0,0007 at.% bzw. 0,00018 
at.% führen. Obwohl die drei Werte beachtlich voneinander abweichen, haben sie doch eins 
gemeinsam: Sie belegen, dass der Einbau von Kohlenstoff oberhalb der Löslichkeitsgrenze – wie 
er für den Einsatz als Stressormaterial im NMOS-Transistor benötigt wird – eine große 
Herausforderung darstellt. Technologisch relevante Si1-xCx-Schichten  bedürfen mindestens  
1 at.% Kohlenstoff. Das heißt, die theoretische Löslichkeitsgrenze wird mindestens um das 2500-
fache überschritten. Eine weitere Erschwernis zeigt sich in Tabelle 3. Sie spiegelt einige 
Eigenschaften für Silizium, Kohlenstoff und kubisches Siliziumkarbid wider. Demnach ist der 
Unterschied der Gitterkonstanten von Kohlenstoff und Silizium mit 34 % signifikant hoch. Es lässt 
sich aus dieser Tatsache bereits ableiten, dass der Einbau von Kohlenstoff in Silizium energetisch 
hohe Spannungsfelder nach sich zieht. 
            Tabelle 3: Atomare Eigenschaften von Silizium, Kohlenstoff und Siliziumkarbid 
 Si C (Diamant) ß-SiC 
Bindungslänge [Å] 2,35 1,55 1,89 
Gitterkonstante [Å] 5,4309 3,5667 4,3589 
Kovalenter Radius [Å] 1,3 0,75  
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2.3.3 Modell der Löslichkeitserhöhung 
Trotz der geringen Löslichkeit und der hohen Spannungsfelder kann es jedoch gelingen, 
Legierungen aus Kohlenstoff und Silizium in technologisch relevanten Konzentrationen von 
2 at.% zu wachsen. Zur Erklärung dieses Phänomens hat sich die Arbeit von TERSOFF [TER95] 
etabliert, aber auch Untersuchungen von RÜCKER et. al. [RUE94] sollen im Folgenden näher 
betrachtet werden.  
Nach TERSOFF beruht die Möglichkeit der Herstellung von Si1-xCx-Schichten mit 
Kohlenstoffgehalten, die die Löslichkeit um mehrere Größenordnungen übersteigt, auf zwei 
Faktoren. Zum einen mindert allein die Gegenwart einer freien Oberfläche den Stress, der durch 
den großen atomaren Größenunterschied besteht. Zum anderen bestehen nah der Oberfläche 
komplexe Stressfelder, die aus der Oberflächenrekonstruktion hervorgehen und bestimmte 
Plätze für Kohlenstoff zugänglicher machen. Beide Effekte resultieren in 
kohlenstoffangereicherten Oberflächenschichten, die während des folgenden 
Depositionsprozesses vergraben und quasi eingefroren werden. Im thermodynamischen 
Gleichgewicht lässt sich die Löslichkeit eines substitutionell gelösten Fremdatoms mit Gleichung 
21 beschreiben [TER95]: 
Tk
)E(
ex        (21) 
E bezeichnet dabei die Energie des substitutionellen Atoms (hier: Kohlenstoff) und µ das 
chemische Potenzial für Kohlenstoff in Silizium, wobei das chemische Potenzial dadurch 
beschränkt wird, dass die Konzentration nur solange steigen kann, bis sich 
Siliziumkarbidpräzipitate bilden. Das chemische Potenzial nimmt zunächst einen Wert ein, der 
der thermodynamischen Gleichgewichtsbedingung entspricht. Entfernt man sich allerdings von 
diesen Wachstumsbedingungen, wie es beim epitaktischen Wachstum der Fall ist, stellen sich 
neue Bedingungen ein. So kann z. B. die Nukleation von SiC an der Kristalloberfläche kinetisch 
unterdrückt werden. Die meisten Arbeiten beruhen auf der Erhöhung des chemischen Potenzials 
zur Erklärung der damit angestiegenen Löslichkeit. In der Arbeit von TERSOFF wird ein weiterer 
wichtiger Effekt herangezogen, der zusätzlich zur Potenzialerhöhung wirkt [TER95]. Die in 
Gleichung 21 beschriebenen Energien für Kohlenstoff wurden auf Grundlage eines empirischen 
Mehrkörperpotenzials für eine theoretische nicht rekonstruierte (1x1)-Oberfläche sowie für die 
rekonstruierte (2x1)-Oberfläche berechnet, die einige Besonderheiten aufweist. Die atomare 
Umordnung zur (2x1)-Oberfläche führt zu räumlich variierenden Spannungsfeldern, die bereits 
von KELIRES und TERSOFF [KEL89] beschrieben wurden. Demzufolge stehen die Plätze unterhalb 
der Oberflächendimere unter Druckspannung. Diese werden im Folgenden -Plätze genannt und 
sind für Atome mit einem kleineren kovalenten Radius als Silizium vorteilhaft, also für 
Kohlenstoff. Die Oberflächenplätze zwischen den Dimeren, die sogenannten -Plätze, stehen 
entsprechend unter Zugspannung und werden von Kohlenstoff praktisch nicht besetzt, wie in 
Abbildung 10 verdeutlicht. 
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Abbildung 10 
Schematische Darstellung der Substratoberfläche mit einer (2x1)-
Oberflächenrekonstruktion. Das Aufbrechen der Kristallsymmetrie hat das 
Entstehen von verschieden gearteten Oberflächenplätzen zur Folge, den 
sogenannten  und -Plätzen. 
 
In Abbildung 11 ist die nach [TER95] berechnete Energie eines Kohlenstoffatoms relativ zur 
Volumenenergie sowohl für eine nicht rekonstruierte als auch für eine (2x1) rekonstruierte 
Oberfläche dargestellt.  
 
Abbildung 11 
Energie eines Oberflächenatoms im Vergleich zur  Bulkenergie sowie 
die daraus resultierende Löslichkeitserhöhung x für Kohlenstoff in 
Silizium nach [TER95], dargestellt für rekonstruierte Oberflächen mit 
()- und ()-Plätzen sowie für eine nicht rekonstruierte 
Oberfläche (blaue Kurve) 
 
Die Datenpunkte wurden für eine typische Epitaxietemperatur von 550 °C berechnet. x 
beschreibt hierbei den Faktor um den die Löslichkeit gegenüber dem Gleichgewichtszustand 
erhöht ist. Die blaue Kurve, die den nicht rekonstruierten Fall wiedergibt, zeigt eine Erhöhung 
der Löslichkeit insbesondere nah der Oberfläche. Vergleicht man diese Daten mit denen, die für 
die rekonstruierte (2x1)-Oberfläche berechnet worden sind, wird deutlich, dass die 
Löslichkeitserhöhung für rekonstruierte Oberflächen selbst für tiefer gelegene Schichten 
ausgeprägt ist. In beiden Fällen erhöht sich die Löslichkeit für oberflächennahe Schichten um den 
Faktor 104 im Vergleich zur Volumenlöslichkeit. Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die 
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Löslichkeitserhöhung erheblich ist, aber nur die obersten Atomlagen betrifft. Als erschwerender 
Faktor kommt nun hinzu, dass die Atome an der Kristalloberfläche zu starker Diffusion neigen, 
während sie im Bulk nahezu vernachlässigbar gering ist: Nach TERSOFF ist die Diffusion um den 
Faktor 106 für die Oberflächenschichten erhöht. Für das epitaktische Wachstum folgt, dass im 
zweiten Schritt die Oberflächenschichten mit erhöhter Löslichkeit schnell „eingefroren“ werden 
müssen, sprich mit einer weiteren Schicht bedeckt werden müssen, da sich sonst infolge der 
Diffusion der Kohlenstoffatome Cluster bilden können. Das bedeutet für die epitaktischen 
Wachstumsbedingungen, dass die Temperatur so niedrig wie möglich gewählt werden sollte, um 
die Diffusion der Kohlenstoffatome an der Oberfläche möglichst gering zu halten. Des Weiteren 
spielt die Wachstumsrate der Deposition eine wesentliche Rolle, da die Immobilisierung durch 
Vergraben der an Kohlenstoff stark übersättigten Schicht möglichst schnell ablaufen sollte. 
Werden die Wachstumsbedingungen entsprechend diesen Vorgaben gewählt, ist es möglich, 
epitaktisches, aber metastabiles Material von mehreren Nanometern mit technisch relevanten 
Kohlenstoffkonzentrationen von über 2 at.% zu wachsen.  
Neben den dargelegten Effekten, wie der Erhöhung des chemischen Potenzials und einer 
signifikanten Erhöhung der Löslichkeit in den obersten Monolagen, sind die Arbeiten von RÜCKER 
zu erwähnen, die sich der Beschreibung niedrigenergetischer, geordneter Strukturen bedienen. 
Bereits die Arbeiten von MARTINS et. al. und FLYNN et. al. haben 1986 festgestellt, dass durchaus 
Halbleiterstrukturen stabilisiert werden können, die sich nicht im Phasendiagramm 
wiederfinden. Beide beziehen ihre Studien auf substratinduzierte Spannungsfelder, die während 
des pseudomorphen, epitaktischen Wachstums zur Ausbildung der metastabilen Phasen führen 
können [MAR86, FLY86]. Für die Evaluierung solcher Phasen im System Kohlenstoff-Silizium 
wurden zunächst unter Zuhilfenahme eines KEATING-Modells (Valenzkraftfeldmodell) 
niedrigenergetische, pseudomorphe Si/Si1-xCx/Si-Strukturen postuliert, für welche dann ab-initio-
Berechnungen basierend auf der Dichtefunktionaltheorie durchgeführt worden sind. Abbildung 
12 zeigt die berechneten Energien für ein Kohlenstoffatom, die es relativ zur Energie eines 
isolierten Atoms besitzen würde.  
 
Abbildung 12 
Energie pro Kohlenstoffatom relativ zur Energie eines isolierten Atoms 
für Si1-nCn-Strukturen [RUE94] 
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Es wurden nur stöchiometrische Strukturen vom Typ Sin-1C betrachtet, wobei n zwischen 2 und 8 
variiert. n = 2 entspricht der im Phasendiagramm veranschaulichten SiC-Phase. Sobald n Werte 
von 3 übersteigt, liegt die Energie der jeweils beschriebenen Struktur unter der eines isolierten 
Kohlenstofffremdatoms. Das bedeutet, dass eine Kondensation von isolierten Fremdatomen in 
diesen Fällen mit einem energetischen Zugewinn einhergeht. Die Berechnungen zeigen 
weiterhin, dass für die finale ab-initio-Berechnung kein energetischer Zugewinn mehr zu 
erwarten ist, wenn n Werte von 5 oder größer einnimmt. Darüber hinaus wurden die 
Wechselwirkungen zwischen den Atomen und die Auswirkungen auf sich einstellende atomare 
Konfigurationen untersucht. Abbildung 13 zeigt hierbei die Wechselwirkungsenergien von zwei 
substitutionellen Kohlenstofffremdatomen. 
 
Abbildung 13 
Für die Ausbildung direkter oder zweitnächster C-C-Nachbarn bestehen 
ausgeprägte abstoßende Kräfte. Die Bildung drittnächster Nachbarn 
hingegen führt zu einer anziehenden Wechselwirkung von -0,14 eV 
[RUE94]. 
   
Für die Anordnung als direkter Nachbar, also unter der Ausbildung einer C-C-Bindung sind die 
resultierenden Wechselwirkungen stark abstoßend. Direkte C-C-Bindungen werden demnach 
aufgrund der kurzen Bindungslänge im Vergleich zu Si-Si-Bindungen nicht bevorzugt. Gleiches gilt 
für ein Arrangement als zweitnächste Nachbarn. Im Falle eines Arrangements als drittnächste 
Nachbarn relativ zueinander ist jedoch ein Minimum im Kurvenverlauf zu erkennen, was auf eine 
anziehende Wirkung schließen lässt. Die Anordnung als drittnächste Nachbarn bringt somit den 
höchsten energetischen Vorteil.  
Makroskopisch spiegelt sich diese Konfiguration in einer Si4C-Phase wider, welche rechnerisch 
die höchste Kohlenstoffkonzentration von 20 % innerhalb der betrachteten Phasen unter 
Ausschluss von direkten C-C-Nachbarn oder zweitnächsten Nachbarn zulässt. Zwar wurde der 
Versuch unternommen, Schichten mit 20 at.% Kohlenstoff mittels Molekularstrahlepitaxie durch 
die alternierende Abscheidung von Silizium und Kohlenstoffschichten zu wachsen [KOU98, 
RUE94], die vorliegenden Daten lassen jedoch die  Schlussfolgerung zu, dass der experimentelle 
Nachweis dieser Phase nicht verlässlich gelungen ist. 
 
 
-0,2
0
0,2
0,4
0,6
0,8
1
1,2
0 2 4 6 8 10
W
e
ch
se
lw
ir
ku
n
gs
en
e
rg
ie
 [e
V
]
C-C Abstand [Å]
18 
 
  
 
 
19 
3.  
3.1 Hochauflösende Röntgendiffraktometrie  
Hochauflösende Röntendiffraktometrie (HR-XRD, High resolution X-ray diffraction) findet 
verstärkt seit den 1990ern Anwendung, als Heterobipolartransistoren den Markt eroberten. Im 
Vergleich zu den bis dato üblichen Silizium-Bipolar-Junction-Transistoren konnte infolge des 
Einsatzes von SiGe-Heterostrukturen die Hochfrequenzleistung deutlich gesteigert werden. Zur 
detaillierten Analyse der SiGe-Schichten, die teilweise mit Spannungsgradienten versehen 
worden sind, haben sich röntgendiffraktometrische Methoden aufgrund ihrer hohen Präzision 
schnell als Standardverfahren etabliert. Die hochauflösende Röntgenbeugung bietet gegenüber 
vielen anderen Analysemethoden wie z. B. Sekundärionen-Massenspektroskopie, 
Augerelektronen-Spektroskopie etc. den entscheidenden Vorteil, dass es sich dabei um eine 
zerstörungsfreie Methode handelt, die wie im vorliegenden Fall auch für die vollautomatische 
inline-Prozesskontrolle verwendet werden kann. Technologisch werden sehr hohe 
Winkelgenauigkeiten der Geräte gefordert, da Peakweiten und Separationen im 
Bogensekundenbereich aufgelöst werden müssen. Sind diese Voraussetzungen erfüllt, lassen 
sich strukturelle Parameter von epitaktischen Schichten auf Monokristallen in sehr hoher 
Genauigkeit bestimmen. Neben der Schichtzusammensetzung, Fehlpassung, Schichtdicke und 
dem Relaxationsgrad lassen sich weiterhin der sogenannte offcut (Verschnitt) und die 
Verkippung von SOI (Silicon on Insulator)-Substraten bestimmen sowie Aussagen zu möglichen 
Übergitterstrukturen und zur Waferverbiegung treffen. Mithilfe eines optischen 
Bilderkennungssystems und einer darauf abgestimmten Abgleichtechnik ist es außerdem 
möglich, voll automatisiert spezielle Messstellen auf den sogenannten scribelines 
(Teststrukturstraßen oder Ritzgräben) auf strukturierten Wafern als Produktionskontrolle zu 
analysieren. Für die vorliegende Arbeit wurde ein BedeMetrixTM-F inline XRD verwendet. Die 
Messung im hochauflösenden Modus erfordert einen stark konditionierten Röntgenstrahl in 
Bezug auf Wellenlänge und Winkel. Im Fall einer Zweiachsenmessung wird neben der 
Probenachse, die die zweite Achse bildet, eine Strahlkonditionierungsachse eingeführt. Für 
diesen Zweck wird primärseitig ein asymmetrischer Germaniumeinkristall (Channel Cut Crystal) 
in den Strahlengang gebracht, der durch multiple Reflexionen in einer Strahldivergenz von 25 
Bogensekunden resultiert. Für die Aufnahme zweidimensionaler Kartografien im k-Raum 
(sogenannter  reciprocal space maps) muss in der Dreiachsengeometrie gemessen werden. Der 
Detektor liegt dabei hinter einem Ge(220)-Analysatorkristall, der die Richtung des ausfallenden 
Wellenvektors einschränkt und damit das Auflösungsverhalten auf eine Halbwertsbreite von 14 
Bogensekunden weiter verbessert. Abbildung 14 zeigt den verwendeten Goniometeraufbau mit 
Proben- und Detektorkreis (  bzw. 2 ) sowie den fünf Bewegungsachsen x, y, phi, z und Chi. Als 
Röntgenquelle dient eine Mikrofokusröhre (Microsource®) mit einer Messfleckgröße von ca.  
100 µm. Zur Detektion kommt ein Enhanced-Dynamic-Range-System mit YAG-Szintillatorkristall 
zum Einsatz, der das System komplettiert. 
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Abbildung 14 
Aufbau und sich ergebende Bewegungsrichtungen des 
verwendeten Diffraktometers BedeMetrix®-F  
©Bede Scientific Instruments/JoranValley 
Semiconductors, Inc.  
 
Für den Fall elastischer Streuung der Röntgenstrahlung der Wellenlänge  an einem 
periodischen Streugitter ist der Winkel der einfallenden Röntgenstrahlung hkl mit dem 
interplanaren Netzebenenabstand dhkl durch das BRAGG‘sche Gesetz verknüpft (Abbildung 15), 
dessen Herleitung in der einschlägigen Literatur nachzulesen ist [SPI05]. 
nsind hklhkl2        (22) 
Für die Berechnung des Gitterparameters a muss der aus der BRAGG-Gleichung extrahierte 
Netzebenenabstand mit den MILLER‘schen Indizes (hkl) verknüpft werden, sodass für ein 
kubisches Kristallsystem gilt:  
²l²kh
a
dhkl
2
      (23) 
 
Abbildung 15 
Veranschaulichung der BRAGG-Beziehung. Um eine konstruktive 
Interferenz zu erhalten, muss der Gangunterschied ein ganzzahliges 
Vielfaches der Wellenlänge sein. 
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Wie in Abbildung 16 weiterhin erkennbar, lassen sich der einfallende sowie der zurückgestreute 
Röntgenstrahl durch die Wellenvektoren 0k

 und k

beschreiben. Damit lässt sich der Streuvektor 
q

definieren zu: 
0kkq

       (24) 
Im Falle koplanarer Diffraktionsbedingungen ist die durch k

 und 0k

 aufgespannte Streuebene 
senkrecht zur Schichtoberfläche. Die beiden Gittervektoren werden weiterhin benötigt, um eine 
Einschränkung des BRAGG´schen Gesetzes vorzunehmen, da die verwendete Wellenlänge  das 
interplanare Auflösungsvermögen limitiert. Die so erhaltene geometrische Interpretation der 
Beugungserscheinungen ist als EWALD-Konstruktion bekannt und basiert auf der BRAGG´schen 
Gleichung in Vektorform: 
*r
kk 

0        (25) 
*r

 bezeichnet hierbei die reziproken Gittervektoren, für die die Beugungsbedingungen erfüllt 
sind. Bei der Beschreibung im reziproken Raum ergeben sich im Gegensatz zur Beschreibung im 
Realraum oder direct space einige Besonderheiten. Durch die Verwendung des reziproken 
Gitters ist es möglich, im Realraum existierende Netzebenen auf Punkte abzubilden. Die 
reziproken Gittervektoren lassen sich aus den Gittervektoren des Kristallgitters a wie folgt 
berechnen: 
)aa(a
aa
a*
321
32
1 


;  
)aa(a
aa
a*
321
31
2 


;  
)aa(a
aa
a*
321
21
3 


  (26) 
Wie in der EWALD-Gleichung bereits eingeführt, steht der reziproke Gittervektor *r

senkrecht auf 
der Netzebene (hkl): 
**** alakahr 321

      (27) 
Und dessen Betrag ist direkt mit dem Netzebenenabstand dhkl verknüpft: 
hkl
*
d
r
1
       (28) 
Hier lässt sich bereits ablesen, dass sich kleine Änderungen der Netzebenenabstände im 
Realraum (wie sie sich beispielsweise durch Kohlenstoffzugabe in Silizium ergeben) durch einen 
großen Einfluss auf die Änderungen im reziproken Raum auswirken. Abbildung 16 zeigt den 
Bereich des reziproken Gitters, der aufgrund der Messung von BRAGG-Reflexen insgesamt 
messtechnisch erfasst werden kann. Die Punkte außerhalb des großen Halbkreises können nur 
mit einer geringeren Wellenlänge detektiert werden, die Punkte innerhalb der kleinen, blauen 
Kreise wären (sind) nur in einer Transmissionsmessung erfassbar. 
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Abbildung 16 
2-D-Projektion des reziproken Gitters von Silizium, wobei lediglich der weiße 
Bereich für Beugungsuntersuchungen zur Verfügung steht. Die Scanführung für 
symmetrische und asymmetrische -2 -Messungen sowie für reciprocal space 
maps sind in grün indiziert. qII und q  sind die parallelen bzw. senkrechten 
Komponenten des Streuvektors q. 
 
Ergänzend sind in Abbildung 17 die wichtigsten Scanrichtungen des Diffraktometers im 
reziproken Raum angegeben. Die beiden Winkel  und 2  bezeichnen dabei die entscheidenden 
Parameter, da sie die Richtungen der Wellenvektoren k

 und 0k

 festlegen und damit die Lage des 
Streuvektors q bestimmen. Neben dem -Scan ist die Aufnahme von -2 -Scans am 
verbreitetsten, siehe dazu Abbildung 17. Hier ist die Bewegung vom Proben- und Detektorkreis 
im Verhältnis 1:2 gekoppelt. Dabei wird die Länge des Streuvektors q variiert, ohne jedoch die 
Richtung im reziproken Raum zu ändern. Man spricht diesbezüglich von einem radialen Scan. Im 
einfachsten Fall wird dabei auf den symmetrischen 004-Si-Reflex justiert. Man führt so einen 
Scan nahezu parallel zur qz-Achse durch.  
 
Abbildung 17 
-2 -Scan an einer 100 nm dicken Si1-xCx mit 0,96 at.% Kohlenstoff substitutionell. Es sind 
sowohl die Rohdaten () als auch die simulierte Kurve (blau) gezeigt. Neben dem scharf 
abgegrenzten Siliziummaximum bei null Bogensekunden ist ein Maximum bei ca. 1150 
Bogensekunde sichtbar, welches der Si1-xCx-Schicht zugeordnet werden kann. Der Abstand 
der beiden Maxima steht in Korrelation zum Kohlenstoffgehalt. Die Nebenmaxima geben 
Aufschluss über die Schichtdicke.  
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Es ergeben sich zwei Maxima, die aus den unterschiedlichen Gitterkonstanten a  zwischen 
Silizium und Si1-xCx resultieren. Benutzt man den Siliziumsubstratpeak als Winkelreferenz, so 
kann aus der Winkeldifferenz der beiden Maxima die Kohlenstoffkonzentration berechnet 
werden. Voraussetzung dafür ist, dass der Effekt von Kohlenstoff auf die Verkleinerung des 
Gitterparameters bekannt ist. In einigen Ausführungen findet man an dieser Stelle den Verweis 
auf die VEGARD´sche Regel, nach der sich die Gitterkonstante eines Mischkristalls stetig mit der 
chemischen Zusammensetzung ändert. Durch lineare Interpolation der Gitterkonstanten der 
Endkomponenten erhält man die resultierende Gitterkonstante im Fall für Silizium-Kohlenstoff-
Verbindungen wie folgt [VEG21]: 
a(Si1-xCx) = (1-x)·aSi + x·aSiC       (29) 
Allerdings bezieht sich die Originalliteratur auf die ionischen Salzpaare KCl-KBr und es hat sich 
herausgestellt, dass die genannte Näherung für Halbleiter zu großen Fehlern führt. Speziell für 
Si1-xCx-Schichten postulierte P.C. KELIRES 1997 ein parabolisches Gesetz, was durch zahlreiche 
experimentelle Arbeiten bestätigt wurde und zur Auswertung der -2 -Scans herangezogen 
werden sollte [BER98, WIN98, OST00]: 
a(Si1-xCx) = aSi – 2,4239x + 0,5705x
2    (30) 
Für einen SiGe-Mischkristall lässt sich der vollrelaxierte Gitterparameter in Å über die empirische 
Gleichung 31 nach DISMUKES berechnen [DIS64]: 
a(Si1-yGey) = aSi + 0,01992y + 0,002733y
2    (31) 
Neben der so berechenbaren Zusammensetzung der epitaktischen Schicht aus den 
Beugungsreflexen erster Ordnung kann weiterhin die Schichtdicke bestimmt werden. Als 
Grundlage dienen die zwischen den Hauptpeaks auftretenden Schichtdickenoszillationen, die 
sogenannten Pendellösung-Fringes. Es handelt sich dabei um Reflexionen zweiter Ordnung, die 
durch Interferenzerscheinungen aufgrund der Strahlbrechung an den Grenzflächen 
hervorgerufen werden. Mit bekanntem BRAGG-Peak B und der Winkeldifferenz zwischen den 
Nebenpeaks P lässt sich nahezu materialunabhängig die Schichtdicke bestimmen [BOW06]: 
      (32) 
 
Die Auswertung der -2 -Scans hinsichtlich Zusammensetzung und Schichtdicke erfolgt mithilfe 
des kommerziell erhältlichen Programms Bede RADSTM, welches die realen Kurven mit 
simulierten Kurven vergleicht, die nach TAKAGI-TAUPIN auf der dynamischen Beugungstheorie 
basieren [TAK62, TAK69, TAU64]. Eine weitere wichtige Methode ist das Aufzeichnen von 
reciprocal space maps (RSMs). Auf diese Weise kann ein direktes zweidimensionales Abbild des 
reziproken Raums kartografiert werden und die Intensitätsverteilung der Peaks besser 
veranschaulicht werden. Man erhält die RSMs durch Aufnahme einer Serie gekoppelter -2 -
Scans, wobei der Startpunkt  der Scans variiert. Solche zweidimensionalen Karten sind 
hilfreiche Mittel für die Studie von relaxierten Schichten, wie in Kap. 4.1 dargestellt. Allerdings 
bedingt die engmaschige, punktweise Abtastung des reziproken Raums die Messung im 
Dreiachsenaufbau unter der Verwendung eines Analysatorkristalls, der die Intensität des 
Eingangssignals signifikant schwächt und somit ausgedehnte Messzeiten nach sich zieht. 
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3.2 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie zum Karbidnachweis 
Zur Identifizierung der auftretenden Phasen in Silizium-Kohlenstoff-Systemen wurde sich der 
Infrarotspektroskopie bedient. Das Messprinzip beruht auf der Wechselwirkung 
elektromagnetischer Strahlung mit Materie. Dabei führt die Absorption von Infrarotstrahlung zu 
Schwingungsanregungen der atomaren Bindungen. Die notwendigen Anregungsenergien bzw.    
-frequenzen sind so charakteristisch, dass sie zur Materialidentifizierung genutzt werden 
können. Voraussetzung für diese Messung ist, dass das zu bestimmende Material induzierbares 
Dipolmoment aufweist. Findet die ausgeführte Schwingung symmetrisch zum 
Symmetriezentrum statt, tritt keine Dipolmomentänderung auf, was als infrarotinaktiv 
bezeichnet wird. Derartige verbotene Schwingungen können jedoch z. B. über die RAMAN-
Spektroskopie genutzt werden. Methodisch sind zwei Arten der Infrarotspektroskopie geläufig. 
Neben dispersen Spektrometern, die mit Monochromatoren arbeiten und die Probe schrittweise 
mit variierter Frequenz bestrahlen, haben sich aufgrund einer Vielzahl von Vorteilen Fourier-
Transfromations-Spektrometer als geeignetes Mittel herausgestellt. FT-IR-Geräte arbeiten nach 
dem Prinzip eines Interferometers, bei dem die gesamte Information des Spektrums enthalten 
ist. Mit Hilfe der Fourier-Transformation wird das Interferogramm ausgewertet und man erhält 
das frequenzabhängige Spektrum. Neben einem verbesserten Signalrauschverhältnis 
(„Multiplex“-Vorteil) bieten FT-IR-Geräte bedingt durch ihren Aufbau mit kreisförmigen Blenden 
einen höheren optischen Leitwert und damit geringere Messzeiten im Vergleich zu dispersen 
Geräten (JACQUINOT-Vorteil). Für die vorliegende Arbeit wurde ein Perkin Elmer Spectrum GX 
verwendet, ausgestattet mit einem deuteriertem Triglycinsulfat (DTGS)-Detektor.  
Für die Analyse von Si1-xCx-Schichten, die mit einer Schichtdicke von ca. 70 nm auf Si-Bulk-wafer 
abgeschieden wurden, ist eine Korrektur gegen geeignete Referenzwafer zwingend erforderlich, 
da der Einfluss vom Si-Substrat möglichst eliminiert werden sollte. Für jeden zu analysierenden 
Wafer mit Si1-xCx-Epitaxie wurde ein blanker Referenzwafer verwendet, der die gleiche 
thermische Vorgeschichte wie die zu analysierenden Wafer mit Si1-xCx-Schichten aufweist. Durch 
Division der beiden Spektren werden substratkorrelierte Absorptionsbanden ausgeblendet. Vor 
der Messung von Referenz und Probe wurde der Probenraum für 20 min mit Stickstoff geflutet, 
um Störsignale von Wasser und Kohlendioxid zu minimieren. Es wurden IR-Spektren im mittleren 
Infrarotbereich mit Wellenzahlen  von 400…4000 cm-1 mit einer spektralen Auflösung von  
2 cm-1 aufgenommen. Aus der Wellenzahl , die den Quotienten aus Anregungsfrequenz f und 
Lichtgeschwindigkeit c darstellt, kann einfach die Anregungsenergie unter Verwendung des 
PLANCK´schen Wirkungsquantums h berechnet werden: 
       (33) 
Die Messungen erfolgten stets in Transmission bei Raumtemperatur. Mittels der beschriebenen 
Korrekturmessung wird im IR-Spektrum auf der Ordinate also die Intensität aufgetragen, die im 
Anschluss an den Durchgang durch die Si1-xCx-Probe gemessen wurde, geteilt durch die 
Intensität, die nach Transmission des Referenzwafers erhalten wird. Nach dem von LAMBERT-
BEER´schen Absorptionsgesetz steht die Transmission I in direktem Zusammenhang mit der 
Schichtdicke d und Konzentration c der Komponenten des Gemischs.  
 
dc
0 eII        (34) 
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Der Proportionalitätsfaktor  stellt den Extinktionskoeffizienten dar und wird durch die 
Referenzmessung bestimmt. Abbildung 18 zeigt beispielhaft, welche Absorptionsbanden im 
System Si1-xCx zu erwarten sind.  
 
Abbildung 18 
Beispiel für Infrarotabsorptionsbanden im System Silizium-
Kohlenstoff  
 
Die Bande größter Relevanz für Si1-xCx-Schichten findet sich bei einer Wellenzahl von 605 cm
-1 
und ist gleichzeitig die am besten gesicherte. Zahlreiche Publikationen weisen diese 
Absorptionsbande substitutionell eingebauten, isolierten Kohlenstoffatomen zu. Es handelt sich 
dabei um eine dreifach entartete Phononenbande, die aufgrund der Td-Kristallsymmetrie 
zustande kommt, und die nicht nur infrarotaktiv ist, sondern auch in RAMAN-Messungen zu 
beobachten ist [KUL99, MEL97, KER01, ZHU01]. Weiterhin sind Banden bei 725 cm-1 und  
810 cm-1 zu beobachten, die je nach Prozessführung einzeln oder zusammen auftreten können. 
Die Auswertung der Spektren beruht auf Berechnungen der Arbeitsgruppe um GUEDJ [GUE98], 
die unter Zuhilfenahme von Vorarbeiten von KEATING [KEA66] einen wesentlichen Beitrag zur 
Bandenzuordnung lieferten. Es konnte nachgewiesen werden, dass die Absorptionsbande im 
Bereich 700…740 cm-1 auf kohärente 3C-SiC-Ausscheidungen zurückzuführen ist. Die 
Berechnungen zeigten weiterhin, dass die Bindungslänge innerhalb eines solchen Präzipitats bei 
0,188 nm liegen, also im Vergleich zu Silizium, welches eine Bindungslänge von 0,235 nm 
aufweist, stark verkürzt ist. Das sich damit ausbildende Zugspannungsfeld führt zur Verschiebung 
der Wellenzahl der Kohlenstoff-Silizium-Schwingung von 605 cm-1 auf 725 cm-1. Die auftretende 
Verkürzung der Bindungen innerhalb des Präzipitats hat zur Folge, dass am Interface zwischen 
Ausscheidung und Siliziummatrix die Bindungslängen um 25 % ansteigen. Diese Deformationen 
erreichen bei einer Präzipitatgröße von 1 nm ihr Maximum, was voraussetzt, dass der 
Grenzflächenübergang inkohärent wird. Das Vorliegen inkohärenter Präzipitate wurde der 
Absorptionsbande bei 810 cm-1 zugeordnet. 
In der vorliegenden Arbeit wurde festgestellt, dass sich kohärente Ausscheidungen in-situ im 
Verlauf des Abscheideprozesses in CVD-Anlagen bilden können (s. Kap. 3.3.1). Inkohärente 
Präzipitate, wie in Abb. 19 die rote Kurve, konnten stets bei einem Überangebot von Kohlenstoff 
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während der Festphasenepitaxie beobachtet werden, also bei Schichten, die mittels 
Ionenimplantation gefolgt von einem Rekristallisationsschritt hergestellt wurden. Die 
Absorptionsbanden bei 810 cm-1, die inkohärenten Präzipitaten zuzuordnen sind, traten jedoch 
nie allein auf, sondern wurden stets zusammen mit kohärenten Ausscheidungen erfasst [IO08]. 
3.3 3-D-Atomsonde 
Der von J. PESCHÉ geprägte Ausruf „Wheel, fire, microscope“ verdeutlicht wohl am besten die 
Bedeutung der Mikroskopie im Technologiezeitalter. Obwohl die ersten wissenschaftlichen 
Vermutungen zu Atomen bereits von griechischen Philosophen beschrieben wurden, sollte es 
weitere 25 Jahrhunderte dauern, ehe die Menschheit Atome sichtbar machen konnte – mit 
einem Feldionenmikroskop. Die Entwicklung der Feldionenmikroskopie geht bis ins Jahr 1928 
zurück und auf Arbeiten von OPPENHEIMER zur Berechnung der benötigten Zeit, um ein Atom im 
Vakuum zu ionisieren. Im gleichen Jahr stellten FOWLER und NORDHEIM ihre Theorie zur 
Elektronenemission durch quantenmechanisches Tunneln vor. Schließlich präsentierte MÜLLER 
im Jahr 1935 ein neuartiges Mikroskop, bei dem mit einer nadelförmigen Probe vor einem 
Phosphorschirm durch Anlegen einer negativen Spannung ein Feldelektronenemissionsbild 
erzeugt werden konnte. Die Bilder wiesen eine Auflösung von 2 nm auf und enthielten sowohl 
Informationen zum kristallografischen Zustand als auch zur Austrittsenergie. 20 Jahre später, im 
Oktober 1955, stellte MÜLLER die Weiterentwicklung des Feldemissionselektronenmikroskops 
vor: das Feldionenmikroskop. Neben der Polarität der Probe wurde ein Abbildungsgas 
verwendet (Helium oder Neon). Die Probe, die nunmehr sehr viel spitzer war als bisher, wurde 
auf kryogene Temperaturen gekühlt und in ein UHV-System eingebracht. Infolge des  Anlegens 
eines hohen elektrischen Feldes werden die Atome des Bildgases polarisiert und gelangen zur 
Probenspitze. Ist die Feldstärke an der Spitze hoch genug, gehen infolge des Tunneleffektes 
Elektronen der Bildgasatome auf die Probe über. Durch das Hochspannungsfeld werden die 
positiv ionisierten Gasatome in Richtung einer Kanalplatte beschleunigt, auf die ein Leuchtschirm 
aufgebracht ist und die entstehenden Ladungswolken sichtbar macht. Man erhält ein 
stereografisches Bild der Feldstärkeverteilung der zu untersuchenden Probe. 1967/68 wurde die 
nächste Generation des Ionenmikroskops vorgestellt: das Atomsonden-Feldionenmikroskop. Es 
stellt eine Verbindung aus Feldionenmikroskop und einem Massenspektrometer dar, wofür der 
Feldverdampfungseffekt zur chemischen Analyse herangezogen wird. Aufgrund der Verwendung 
von Mikrokanalplatten im Detektor können durch ein Flugzeitmassenspektrometer nahezu alle 
Elemente analysiert werden, ohne dass jegliche Vorkenntnisse der zu erwartenden Ionen nötig 
sind. Die Massenauflösung m/m betrug zunächst weniger als 1/100, konnte aber  mithilfe des 
Einsatzes elektrostatischer Linsen auf 1/1000 verbessert werden. Neben der Reduktion von 
Hintergrundstreueffekten wurde vor allem der Feldverdampfungsprozess optimiert, bei dem die 
potenzielle Energie eines Atoms auf der Probenoberfläche ZeU durch Anlegen einer Spannung 
in eine kinetische Energie ½mv2 konvertiert wird. Dabei ist Z der Ladungszustand, e die 
Elementarladung, U die Spannung, m die Masse des Ions und v seine Geschwindigkeit. Zunächst 
wird eine positive Gleichspannung Uprobe an die Probenspitze angelegt, die gerade unterhalb der 
Verdampfungsfeldstärke der Probe liegt. Durch einen negativen Hochspannungspuls Upuls wird 
die Verdampfungsfeldstärke für einige Nanosekunden überschritten, wodurch Atome von der 
Oberfläche der nadelförmigen Probe abgelöst und ionisiert werden. Diese werden in Richtung 
eines Detektors beschleunigt. Bei der dreidimensionalen Atomsondenanalyse wird ein 
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Flächendetektor verwendet, der die Bestimmung des exakten Auftreffortes (x-/y-Koordinaten) 
der Ionen zulässt. Die schichtweise Verdampfung der Probenoberfläche gewährt dann 
anschließend die dreidimensionale Rekonstruktion der Probe. Die chemische Analyse der 
Elemente beruht auf der Bestimmung des Masse-zu-Ladungsverhältnisses m/Z, die neben der 
angelegten Spannung U (U = Uprobe+Upuls) und der Flugstrecke d (Abstand Probe zum Detektor) 
auch die Flugzeit registriert und charakteristisch für jedes Ion ist. Die Flugzeit entspricht der Zeit, 
die zwischen dem Auslösen des Pulses bis zum Auftreffen des Ions auf dem Detektor vergeht 
[KEL07, KEL07b, THO07]. 
²d
²tUe
Z
m 2
       (35) 
In der Vergangenheit wurde meist das Anlegen eines Spannungspulses zur Feldverdampfung von 
Atomen aus einer Probenoberfläche genutzt. Dies setzte aber die Verwendung von Proben mit 
sehr guten elektrischen Leitfähigkeiten voraus (10² S/cm), was die Anwendung auf Metalle 
beschränkte. Zwar wurden Ende der 70er-Jahre Anstrengungen unternommen, mit Laserpulsen 
zu arbeiten, doch trotz besserer Massenauflösungen wurde aufgrund der noch zu teuren 
Lasertechnik die Entwicklung bald eingestellt. 2002 erlebte die Nutzung von Laserpulsen eine 
Renaissance, die neben den rasanten Entwicklungen in der Lasertechnologie auch ihren 
Ursprung in der immer weiter wachsenden Nachfrage zur Analyse von halbleitenden und 
isolierenden Materialien fand. Die erste kommerziell nutzbare Laserpulsatomsonde wurde 2006 
unter der Bezeichnung LEAP ® von IMAGO ausgeliefert (Local electron atom probe). Für die in 
dieser Arbeit vorliegenden Untersuchungen wurde ein Gerät vom Typ LEAP3000x eingesetzt.  
 
 Abbildung 19 
Prinzip der 3-D-Atomsondenanalyse: Durch Messung der Flugzeit der Ionen 
(ToF) kann das charakteristische Masse-zu-Ladungsverhältnis ermittelt 
werden. Die Bestimmung der x- und y-Koordinaten des Ionenaufschlags 
sowie die Reihenfolge ermöglicht die Rekonstruktion der originalen Position 
des Atoms in der Probenspitze. 
 
  
ToF
d
positionssensitiver 
Detektor
x1, y1, t1
x2, y2, t2
„Start“
= Laserpuls
„Stopp“
= Ankunft am Detektor
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Die gekühlte Probenspitze wird mit einer Gleichspannung von 5-20 kV belegt, die ein 
elektrostatisches Feld an der Spitze induziert. Mittels Laserpuls werden einzelne Atome 
schließlich verdampft. Der verwendete Aufbau beinhaltet detektorseitig eine Anordnung aus 
Kanalplatten zur Ladungsverstärkung. Trifft ein Atom auf diese Anordnung, wird in der Probe 
zugewandten Kanalplatte eine Elektronenkaskade ausgelöst, die mit einem Spannungsabfall 
einhergeht, welcher wiederum das Stoppsignal für die Flugzeitmessung bildet. Die 
Elektronenwolke trifft auf den positionssensitiven Detektor, der aus 10x10-Anoden besteht. Zur 
genauen Positionsbestimmung müssen drei bis vier Anodenfelder durch das zu analysierende 
Atom getroffen werden. Ca. 60 % aller auftreffenden Atome können auf diese Weise analysiert 
werden. 
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4. - -  
4.1 Theoretische Grundlagen zum Filmwachstum 
Epitaktisches Wachstum ist geprägt von einer Vielzahl von Einzelprozessen. Die für Si1-xCx 
relevantesten Vorgänge sind schematisch anhand Abbildung 20 verdeutlicht. Im einfachsten Fall 
treffen Moleküle aus der Gasphase auf der Oberfläche auf und adsorbieren auf einer atomar 
glatten Oberfläche. Voraussetzung ist, dass die schichtbildenden Bausteine zur Phasengrenze 
transportiert werden, beispielsweise durch Konvektion oder Volumendiffusion.  
 
Abbildung 20 
Schematische Darstellung der Einzelprozesse während des 
Schichtwachstums 
 
Ist die kinetische oder thermische Energie der Adsorbate hoch genug, kann Oberflächendiffusion 
auf der Terrasse stattfinden. Dabei kann sich das Adatom (ein temporär adsorbiertes, 
bewegliches Einzelatom) beispielsweise an eine Terrassenkante anlagern. Entlang dieser Stufe ist 
ein weiterer Transport möglich (Stufendiffusion), der das Adatom zu einer Eckposition, einer 
sogenannten kink-Position treibt, wo das Adatom aufgrund des maximal möglichen 
Energiegewinns schließlich eingebaut wird. Bei jedem einzelnen Schritt ist von einer Desolvation 
der Adatome auszugehen, es findet eine stufenweise Wasserstoffabspaltung der silan-basierten 
Moleküle statt. Neben dem Einbau an einer Stufe sind auch Nukleationsprozesse auf atomar 
flachen Terrassen möglich. Dabei kann ein entstehender Nukleus entweder zu einer stabilen 
zweidimensionalen Insel wachsen oder durch Abspaltung von Atomen auch wieder zerfallen. 
Wenn für den gebildeten Keim sowohl die Wachstums- als auch die Zerfallswahrscheinlichkeit 
gleich hoch ist, spricht man vom kritischen Keimradius r. Die Triebkraft für eine Keimbildung ist 
die Minimierung der GIBBS freien Energie G. Die Änderung der freien Energie G setzt sich dabei 
aus einem Volumenanteil GV und einem Oberflächenanteil GOF zusammen. Die 
Volumenenergie wird bei der Bildung eines Keimes gewonnen und ist proportional zum Volumen 
des Keimes, der als Kugelform angenommen wird. Dem entgegen steht der Oberflächenanteil. 
Diese Energie muss zur Vergrößerung der Oberfläche aufgewendet werden, sodass gilt: 
OFV GGG        (36) 
Oberflächendiffusion
Desorption und 
Adsorption (substitutioneller oder
Interstitieller Einbau ins Gitter)
Aggregation
(Keimbildung)
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aus t   gr
3
4
G 3V                (37) 
und    
2
OF r4G                (38) 
folgt:    23 4
3
4
rgrG              (39) 
Dabei entspricht g der Umwandlungsenergie pro Volumen und  der spezifischen 
Oberflächenenergie, also der spezifischen Engergie der Phasengrenzfläche. Volumenanteil GV 
und Oberflächenanteil GOF sind mit unterschiedlicher Abhängigkeit vom Keimradius r 
gegenläufig. Der kritische Keimbildungsradius rkrit stellt das Maximum der überlagerten Kurven 
dar. Aus 
  0
r
)r(G
        (40) 
folgt 
  
g
rkrit
2
        (41) 
Die Betrachtungen zur Keimbildung werden dann relevant, wenn Kohlenstoffschichten mit 
Kohlenstoffkonzentrationen oberhalb der Löslichkeitsgrenze vorliegen. In diesem Fall ist zu 
erwarten, dass sich Keime aus stöchiometrischem SiC bilden, die –  wie bereits in Kapitel 2.3.3 
erläutert – durch eine gezielte Beeinflussung des Diffusionsverhaltens der Adatome unterdrückt 
werden können. Die technische Realisierung solcher Prozesse soll im folgenden Kapitel näher 
betrachtet werden. 
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4.2 Verwendete Depositionsmethoden 
Für die Epitaxie von Si1-xCx ergeben sich einige Besonderheiten, die nach neuartigen 
Prozessführungen verlangen. Etablierte Prozessgase wie Dichlorsilan (SiCl2H2) oder Silan können 
bedingt durch zu hohe Pyrolysetemperaturen nicht eingesetzt werden, da aufgrund der geringen 
Löslichkeit von Kohlenstoff das thermische Budget während der Deposition unterhalb 600 °C 
bleiben sollte. Für diesen Temperaturbereich kommen nur Präkursoren mit Si-Si-Bindungen 
infrage, wie z. B. Disilan (DS) im Fall der UHV-CVD-Anlage. Bezogen auf die LP-CVD-Anlage 
ermöglicht die Verwendung höherer Silane wie z. B. Trisilan infolge seiner hohen Reaktivität 
hinreichend hohe Wachstumsraten bei einem noch geringeren Temperaturbudget. Dies 
bestätigen u. a. die Untersuchungen von TAKEUCHI und BAUER [TAK10, BAU10, BRU07, GOU09, 
MAR90, FIC06]. Zwar ist auch die Machbarkeit der Si1-xCx-Deposition über Pentasilan 
demonstriert worden, gegenüber Trisilan sind jedoch keine signifikanten Verbesserungen 
bezüglich der erreichten Abscheideraten erzielt worden [CHU07, CHU08, STU08]. Zur 
Abscheidung Si1-xCx-basierter Schichten auf 300 mm Siliziumwafern standen für die vorliegende 
Arbeit zwei kommerziell erhältliche Epitaxieanlagen zur Verfügung, die sich hinsichtlich 
grundlegender Parameter deutlich unterscheiden. Die folgenden zwei Kapitel widmen sich den 
Besonderheiten der Anlagen im Hinblick auf beispielsweise den Prozessdruck, die Präkursoren, 
das Anlagendesign, die Prozessführung sowie das Temperaturbudget. Weiterhin wird die 
Wachstumskinetik beider Prozesse betrachtet. 
4.2.1 UHV-CVD 
Zum einen wurde eine Anlage der Firma JUSUNG ENGINEERING Co., Ltd. verwendet, die die 
chemische Dampfphasenabscheidung im Ultrahochvakuum vollzieht (UHV-CVD). Es handelt sich 
dabei um eine Dreikammerkonfiguration, die neben Si1-xCx-Abscheidungen auch eine SiGe-
Epitaxie bei einem Grunddruck von 1 10-8 torr (1,06 10-6 Pa) ermöglicht. Die dritte Kammer ist für 
die plasmabasierte Reinigung des Substrats konzipiert. Alle drei Kammern sind hinsichtlich ihres 
Aufbaus identisch (Abbildung 21) und über einen Mainframe verbunden, in dem ein Druck von 
2 10-7 torr (2,7 10-5 Pa) herrscht.  
 
Abbildung 21 
Blick in eine Depositionskammer der verwendeten UHV-CVD-Anlage „Eureka 3000“ 
© JUSUNG ENGINEERING Co., Ltd. 
Gasglocke mit Heitzelementen
und Hochfrequenzelektrode
Quarzdom
Gaseinlass
Suszeptor (SiSiC, 
zwei Heizzonen)
Federbalg zur
Höhenverstellung 
des Suszeptors
Turbomolekularpumpe
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Vor der Bearbeitung von Wafern in der Anlage war ein externer, dreistufiger Reinigungsschritt 
nötig, um wachstumsstörende Verunreinigungen zu entfernen und eine saubere 
Siliziumoberfläche zu erhalten. Im ersten Schritt wird der Wafer mittels eines Gemischs aus 
Ammoniak, Wasserstoffperoxid und Wasser vorbereitet, was zu einer Aufoxidation führt 
(bekannt als Standardclean 1 (SC1) oder APM-Behandlung). Im darauf folgenden Salzsäure-
Wasserstoffperoxid-Wassergemisch werden Metallpartikel von der Waferoberfläche entfernt 
(als Standardclean 2 (SC2) oder HPM-Behandlung geläufig). Die Reinigung wird durch die 
Behandlung mit verdünnter Flusssäure (HF last) abgeschlossen, die das native Oxid entfernt und 
zu einer Wasserstoffabsättigung der nun stark reaktiven Oberfläche führt. Diese 
Reinigungssequenz ist auch als RCA-Reinigung bekannt. Nach der so erfolgten Vorbehandlung 
wurden die Wafer in die Epitaxieanlage eingeschleust. Für die Sicherstellung einer oxidfreien 
Oberfläche wurde in der Reinigungskammer eine Vorbehandlung mittels eines 
wasserstoffbasierten Schwefelhexafluorid-Hochfrequenzplasmas bei 200 °C durchgeführt. Die 
Fluorionen greifen dabei die Silizium- bzw. Siliziumoxidoberfläche an, wobei SiF4 als Ätzprodukt 
entsteht [KNI10]. 
Si + 4F-  →  SiF4       (42) 
SiO2 + 4F
-  → SiF4 + O2      (43)
 
Danach wurde der Wafer in die Depositionskammer überführt, wo auf Grundlage von Disilan 
(Si2H6) und Monomethylsilan (SiH3CH3) die Abscheidung von Si1-xCx-Schichten erfolgte. Als Folge 
der thermischen Zersetzung von Disilan kommen die nachfolgenden Reaktionsprodukte in 
Betracht: 
Si2H6 → 2 SiH3        (43) 
Si2H6 → SiH4 + SiH2      (44) 
Aufgrund der starken Instabilität des SiH2-Radikals beschreibt Gleichung 44 den 
wahrscheinlicheren Mechanismus. Demnach bilden sich bei der Zersetzung von Disilan Si2H6 zwei 
SiH3 Radikale, die wiederum an die dangling bonds der Siliziumoberfläche andocken und unter 
der Abspaltung von Wasserstoff weiter zu Silylen (SiH2) dissoziieren. Der abgespaltene 
Wasserstoff kann nun selbst freie Bindungen besetzen und so das weitere Wachstum behindern 
oder als molekularer Wasserstoff die Epitaxiekammer wieder verlassen. Als zweiter 
Reaktionsweg kann sich Disilan direkt in ein hoch reaktives Silylenmolekül und ein Silanmolekül 
zersetzen. Während in Silanprozessen SiH4 für das Andocken des Silanmoleküls mindestens eine 
Si-H-Bindung aufgebrochen werden muss, wird die dissoziative Chemisorption von Disilan durch 
das Aufbrechen der Si-Si-Bindung initiiert [GAT88]. Die geringere Bindungsenergie fü Si-Si mit 
302 kJ/mol im Vergleich zu Si-H mit 323 kJ/mol bietet die Grundlage für die deutlich erhöhten 
Wachstumsraten bei der Verwendung von Disilan als Epitaxiepräkursor.  
Für den Kohlenstoffeinbau steht Monomethylsilan (MMS) zur Verfügung. Infolge der hohen 
Bindungsstärke der C-H-Bindung (416 kJ/mol) scheint ein Aufbrechen dieser Bindung 
unwahrscheinlich. Ein möglicher Reaktionsweg ist daher die thermische Dissoziation über das 
Aufbrechen der Si-C-Bindung, die lediglich über eine Bindungsenergie von 306 kJ/mol verfügt 
und damit sehr ähnlich zur Si-Si-Bindung ist. Im ersten Schritt ist die Bildung von SiH3 und einer 
Methylgruppe wahrscheinlich: 
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SiH3CH3 → SiH3 + CH3      (45) 
Beide Spezies können sich an freien Bindungen (dangling bonds) anlagern und nach weiterer 
Wasserstoffdesorption dem Schichtaufbau dienen.  
Aufgrund des niedrigen Abscheidedrucks stellen sich molekulare Strömungsverhältnisse mit 
einer hohen mittleren freien Weglänge der Moleküle ein, die ein gleichförmiges 
Depositionsverhalten über den gesamten Wafer garantieren. Eine Rotation des Substrats, wie 
später in Kapitel 4.2.2 für die LP-CVD-Anlage beschrieben, ist somit nicht nötig. Die mittlere freie 
Weglänge  kann nach Gleichung 47 bestimmt werden: 
  
2dn2
1
      
 (46) 
Die Teilchendichte n entspricht dabei 
  V
N
n          (47) 
wobei N die Anzahl der Teilchen darstellt. Mithilfe der idealen Gasgleichung  
  TkNVp         (48) 
lässt sich die mittlere freie Weglänge bei bekanntem Druck p und Teilchendurchmesser d wie 
folgt abschätzen: 
  pd2
Tk
2
      
 (49) 
Für die Prozessbedingungen im UHV-Bereich (p = 1∙10-6 Pa, T = 823 K, dSi = 0,37 nm) ergibt sich 
eine mittlere freie Weglänge von mehreren Metern, sodass Wechselwirkungen der Teilchen nur 
in unmittelbarer Nähe der Wachstumsoberfläche zu erwarten sind.  
Im UHV-Reaktor ist es außerdem möglich, eine selektive Abscheidung zu realisieren. Darunter 
versteht man die einkristalline Abscheidung auf freigelegter Siliziumoberfläche, aber nicht auf 
dem umgebenden Si3N4- oder SiO2-Maskenmaterial. Allgemein kann zwischen intrinsischer und 
extrinsischer Selektivität unterschieden werden. Im ersten Fall wird aufgrund des differierenden 
Nukleationsverhaltens und Haftkoeffizienten das Wachstum auf dem Maskenmaterial 
unterdrückt. Dies ist z. B. bei der Verwendung von Dichlosilan als Epitaxiepräkursor möglich. In 
der vorliegenden Arbeit wurden jedoch die Prozessführungen zur Einstellung extrinsischer 
Selektivität untersucht, bei der durch Zugabe von Ätzgasen (Cl2), bzw. durch stufenweise 
Rückätzprozesse das Wachstum auf Maskenmaterial verhindert, bzw. aufgewachsenes Material 
wieder abgetragen wird. Für die selektive Abscheidungen von Si1-xCx im UHV-CVD-Reaktor wurde 
Chlorgas beigemischt, um ein Wachstum auf Nitrid- oder Oxidoberflächen zu verhindern (siehe 
Kapitel 4.6). Die Abscheidung erfolgte dabei in einem Temperaturbereich von 550-650 °C. 
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4.2.2 LP-CVD 
Neben dem UHV-CVD-System stand eine LP (low pressure)-CVD-Anlage (ASM Epsilon 3000) zur 
Verfügung, die im Niederdruckbereich von ca. 13300 Pa Si1-xCx-Abscheidungen ermöglicht. Ein 
Schnitt durch die Kammer dieser LP CVD-Anlage ist in Abbildung 22 dargestellt.  
 
Abbildung 22 
Querschnitt einer LP-CVD-Prozesskammer der verwendeten ASM Epsilon 3000 
Anlage, Abbildung ©ASM, Inc. 
 
Infolge des speziellen Kammerdesigns stellen sich während der Epitaxie laminare 
Strömungsverhältnisse ein. Die Einstellung der Gleichförmigkeit der Abscheidung über den 
Wafer wird durch fünf Durchflussregler sichergestellt, die die ankommenden Gase optimal über 
die Breite der Kammer verteilen. Weiterhin rotiert der Wafer mit einer Geschwindigkeit von 30 
Umdrehungen pro Minute. Zur Prozessführung sei anzumerken, dass auch hier eine externe 
RCA-Reinigung nach dem in Kapitel 4.2.1 beschriebenen Schema vorgenommen werden muss. 
Die Entfernung des nativen Oxids unmittelbar vor der Epitaxie erfolgt bei diesem 
Anlagenkonzept in der Abscheidekammer durch einen sogenannten H2-prebake bei 800 °C. 
Dieser Schritt dient der thermischen Desorption von SiO2 gemäß Gleichung 51. 
SiO2 + H2 → SiO + H2O 
     (50) 
Sowohl SiO als auch H2O liegen gasförmig vor und verlassen den Epitaxiereaktor. Die Epitaxie 
unterscheidet sich weiterhin vom UHV-System durch die verwendeten Präkursoren: Als 
Siliziumquelle dient Silcore®, eingetragene Handelsmarke von ASM, International, N.V., wobei es 
sich um speziell veredeltes Trisilan (Si3H8) handelt. Der Flüssigpräkursor wird über ein 
Wasserstoffträgergas eingebracht, welches über ein Bubbler-System mit dem Präkursor gesättigt 
wird. Die Kohlenstoffquelle ist auch in dieser Epitaxieanlage Monomethylsilan. Des Weiteren 
kann für die n-Dotierung der Si1-xCx-Schichten Phosphin (PH3) während des Prozesses 
beigemischt werden. Für die selektive Abscheidung wird, wie in Kap. 5.1 beschrieben, ein 
zyklischer Abscheideprozess verwendet. Höhere Silane, zu denen Si3H8 gezählt werden soll, 
weisen eine im Vergleich zu Disilan geringere Bildungsenthalpie auf, siehe dazu Abbildung 23. 
Gaseinlass
(5 stufiger Durchflussregler)
Gold beschichtete
Quarzkammer
Rotierender
Suszeptor
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Abbildung 23 
Vergleich verschiedener Silane hinsichtlich ihrer Bildungsenthalpie und des Verhältnisses 
Wasserstoff zu Silizium 
 
Mit steigender Komplexität der Moleküle sinkt deren Stabilität, so dass die thermischen 
Zersetzungsreaktionen bei konstanter Depositionstemperatur bevorzugter ablaufen, und höhere 
Wachstumsraten erreichbar sind. Genauere Studien zum Wachstumsmechanismus und den zu 
erwartenden Gasphasenreaktionen bei der Verwendung von Trisilan liegen zum jetzigen 
Zeitpunkt noch nicht vor und sind deshalb noch spekulativ. Es ist jedoch davon auszugehen, dass 
beim Einsatz von Trisilan ein besonders hoher Anteil Silylene produziert wird. Ebenso wie bei der 
Zersetzung von Disilan wird auch bei Trisilan zunächst eine Si-Si-Bindung aufgebrochen. Neben 
einem Disilanmolekül bildet sich auch hoch reaktives Silylen, welches selbst an Si-H-Oberflächen 
ankoppeln kann. Die daraus resultierenden hohen Nukleationsraten lassen hohe 
Wachstumsgeschwindigkeiten erwarten.  
Si3H8 → Si2H6 + SiH2       (51)
 
Ein weiterer Vorteil ist bei der Verwendung höherer Silane in einem geringeren Wasserstoff-zu-
Silizium-Verhältnis zu sehen: Da Niedertemperatur-CVD-Prozesse zumeist im reaktionslimitierten 
Bereich ablaufen, bietet ein geringerer Wasserstoffeintrag durch die Präkursoren einen Vorteil 
hinsichtlich zu erwartender Wachstumsraten. Neben den Vorteilen, die höhere Silane 
mitbringen, sei allerdings auch angemerkt, dass die Wahrscheinlichkeit zur Partikelbildung im 
CVD-Reaktor steigt, und die epitaktischen Schichten somit nachhaltig geschädigt werden können 
[KRE03]. 
Zusammenfassung 
In den bisher geschilderten Ausführungen wurden zunächst die verwendeten 
Abscheideverfahren UHV-CVD sowie LP-CVD vorgestellt, die sich maßgeblich durch den 
Abscheidedruck und damit auch in den Strömungsverhältnissen stark unterscheiden. Die 
Unterschiede hinsichtlich Prozessführung und Reaktordesign wurden erläutert und die 
Reaktionsmechanismen, die infolge der Verwendung von Disilan und Trisilan zu erwarten sind, 
wurden erörtert. Obwohl Disilan bereits im Vergleich zu dem sonst üblichen Silan durch die 
Bildung von Silylen deutlich höhere Wachstumsraten bietet, wurde gezeigt, dass bei der 
thermischen Zersetzung von Trisilan ein höherer Anteil hoch reaktiver Silylen-moleküle zu 
erwarten ist, was in einem weiteren Schritt noch höhere Wachstumsraten nach sich zieht.  
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4.3 Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Epitaxie 
Der Grad der mechanischen Verspannung, der mit dem substitutionellen Kohlenstoffgehalt 
einhergeht, wird primär durch die verwendete Monomethylsilankonzentration in CVD-Prozessen 
bestimmt. Abbildung 24 zeigt die Auswirkungen eines variierten Methylsilanflusses auf den 
Einbau von Kohlenstoff. Im linken Bild ist der durch SIMS-Messung (Sekundärionen-
Massensprektroskopie) erhaltene Gesamtkohlenstoffgehalt und die durch XRD-Messung 
ermittelte substitutionelle Kohlenstoffkonzentration vergleichend gegenübergestellt. Die 
schwarz gestrichelte Linie spiegelt den Idealverlauf der Kurven wider, wenn feststeht, dass der 
gesamte eingebaute Kohlenstoff zur Verspannung beiträgt, also substitutionell vorliegt. Es fällt 
auf, dass kein Datenpunkt die gestrichelte Idealkurve trifft und somit alle Schichten einen 
gewissen Anteil an interstitiellem Kohlenstoff aufweisen. Der Zwischengitteranteil steigt mit der 
angebotenen Kohlenstofffraktion, wie im rechten Bild entnehmbar. Veranschaulicht wird der 
substitutionelle Kohlenstoffgehalt in Bezug auf den Gesamtkohlenstoffgehalt, in diversen 
Publikationen auch als „Substitutionalität“ (substitutionality) bezeichnet, der idealerweise 100 % 
betragen sollte. 
 
Abbildung 24 
   Abhängigkeit des substitutionellen Kohlenstoffanteils sowie des Gesamtkohlenstoffgehalts vom            
Methylsilanfluss für variierte Temperaturen 
 
Rechts in Abbildung 24 ist darüber hinaus veranschaulicht, dass mit steigendem Methylsilanfluss 
die Wahrscheinlichkeit sinkt, dass ein Kohlenstoffatom substitutionell eingebaut wird. Ein hoher 
Kohlenstoffgehalt wird bei den verwendeten UHV-CVD-Prozessen mit einem hohen Gehalt an 
interstitiellen Kohlenstoff erkauft. Im Folgenden soll anhand der Probenserie, die bei 600 °C 
deponiert wurde, geklärt werden, welche weiteren Effekte mit dem vermehrt interstitiellen 
Kohlenstoffeinbau zu erwarten sind. Die wichtigste Analyse für Si1-xCx-Schichten bildet die HR-
XRD-Messung, deren Ergebnisse in Abbildung 25 wiederzufinden sind. Auf der Abszisse ist die 
aus der Messung ermittelte substitutionelle Kohlenstoffkonzentration in Abhängigkeit des 
Methylsilanflusses aufgetragen. Für die ersten drei Datenpunkte skaliert die resultierende 
Verspannung mit der angebotenen Kohlenstofffraktion im Reaktor. Die Kurve läuft dann in ein 
Maximum, nach dessen Erreichen die Kristallinität der Schichten völlig zusammenbricht. 
Indikator dafür ist die deutliche Verbreiterung des Si1-xCx-Peaks sowie das Verschwinden der 
Pendellösung-fringes (s. Kap. 3.1.1). Für den letzten Datenpunkt ist das Si1-xCx-Maximum sogar 
nahezu nicht mehr vorhanden. In Fällen solch geringer Peakintensität, wie sie die Probe mit 
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scheinbar 0,45 at.% substitutionellem Kohlenstoff aufweist, kann bei den HR-XRD-Analysen auch 
nicht mehr von gesicherten Ergebnissen ausgegangen werden.  
 
Abbildung 25 
Abhängigkeit des substitutionellen Kohlenstoffanteils vom Methylsilanfluss mit 
den dazugehörigen HR-XRD-Messungen (abgeschieden bei 600°C, UHV-CVD) 
 
Bezüglich des Einbaus von Kohlenstoff in Silizium ist also mit Sättigungseffekten und einer 
Degradation der Schichtqualität bei einem zu hohen Kohlenstoffangebot im Epitaxiereaktor zu 
rechnen. Um die Frage zu klären, was genau den Zusammenbruch des epitaktischen Wachstums 
verursacht, wurden Analysen mittels Transmissionselektronenmikroskopie der in Abbildung 25 
dargestellten Schichten angefertigt, wie in Abbildung 26 zu sehen. Für geringe Methylsilanflüsse 
bis zu 9 sccm zeigt sich ein einkristallines, defektfreies Wachstum der Si1-XCx-Schichten, wie es 
bereits durch die einwandfreien HR-XRD-Kurven zu erwarten war.  
 
 
Abbildung 26 
TEM-Aufnahmen von Proben verschiedener Kohlenstoffkonzentrationen (abgeschieden bei 
600°C, UHV-CVD) 
 
Übersteigt der Kohlenstoffgehalt das in Abbildung 26 indizierte Maximum, so lässt sich zunächst 
eine Aufrauung der Si1-xCx-Oberfläche erkennen. Ausgehend von der Grenzfläche Silizium-Si1-xCx 
wachsen die ersten ca. 10 nm nahezu defektfrei. Bei einer weiteren Schichtdickenzunahme ist 
jedoch ein Übergang in ein gestörtes Wachstum zu verzeichnen, gekennzeichnet durch  
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Stapelfehler und Zwillingsbildung, die zufällig verteilt in der Epitaxieschicht vorliegen. Für den 
Fall, dass 15 sccm Methylsilan verwendet werden, beobachtet man bereits ab der 
Siliziumgrenzfläche ein gestörtes Wachstum. Obwohl Anzeichen für kristallines Wachstum in den 
ersten Wachstumsphasen erkennbar sind, deuten die sich ausbildenden hellgrauen Gebiete auf 
teilweise amorphes Wachstum hin. Übersteigt die Schichtdicke ca. 25 nm, geht die kristalline 
Struktur nahezu vollständig verloren. Am auffälligsten ist jedoch das Entstehen von 
blasenartigen Gebilden aus dem amorphen Gebiet heraus, die sich in den TEM-Lamellen 
konusartig darstellen und die bereits in SEM-Übersichtsbildern sehr gut erkennbar sind. Eine 
schematische Darstellung der Ursache der konusartigen Anomalien ist in Abbildung 27 
veranschaulicht. 
 
Abbildung 27 
Schematischer Ablauf des gestörten Si1-xCx-Wachstums auf Silizium aufgrund von 
Karbidbildung während des Wachstums durch ein Überangebot von MMS 
 
Die Ausgangslage bildet ein sauberes Siliziumsubstrat (1). Das Wachstum von Si1-xCx findet 
zunächst in einem kristallinen Modus statt, schlägt aber nach ca. 20 nm aufgrund der hohen 
Spannungen in ein amorphes Wachstum um. Im Laufe des weiteren Wachstums können sich 
Präzipitate bestehend aus SiC entwickeln, die den Ausgangspunkt für ein polykristallines 
Wachstum darstellen (2). Geht man davon aus, dass die amorphe umgebende Matrix mit einer 
konstanten Wachstumsgeschwindigkeit vA weiterwächst, so muss auf dem Präzipitat die 
Wachstumsgeschwindigkeit vP bedingt durch den Umschwung in ein polykristallines Wachstum 
erhöht sein (3). Das Resultat ist ein im Querschnitt konusförmiger Einschluss (4). Das vorliegende 
Phänomen ist aus Arbeiten zur CVD-Abscheidung von amorphen Si:H bekannt, die beispielsweise 
in der Fotovoltaikindustrie weitläufige Anwendung findet. Nach Arbeiten von TEPLIN et. al. kann 
aus dem sich ausbildenden Konuswinkel  der Unterschied der Wachstumsraten zwischen 
polykristallinem Konus vP und der umgebenden amorphen Matrix vA abgeschätzt werden [TEP06, 
TEP08]. 
 
Abbildung 28 
Geometriebedingungen im sich ausbildenden polykristallinen 
Konusgebiet 
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Aus der Schichtdicke der Matrix z0 und dem Radius des polykristallinen Konus R ab der 
offensichtlich einsetzenden Präzipitatbildung (gestrichelte Linie) lässt sich der Konuswinkel  
berechnen, der unabhängig von der Depositionszeit t das Verhältnis der Wachstums-
geschwindigkeiten wiedergibt: 
  tv
tv
R
z
cos
P
a0
        
(52) 
Für die vorliegenden Schichten ergibt sich ein Konuswinkel von 36°, der impliziert, dass die 
polykristalline Wachstumsgeschwindigkeit im Vergleich zur umgebenden Matrix um 20 % erhöht 
ist.  
Um die Hypothese zu stützen, dass eine in-situ-Karbidbildung vorliegt, die als Ursache der 
Konusbildung betrachtet wird, wurden FT-IR-Messungen gemäß Kap 3.1.2 durchgeführt, die das 
Vorhandensein von Karbidphasen nachweisen. Die Ergebnisse der Messung sind in Abbildung 29 
veranschaulicht. Neben Artefakten einer nativen Oxidschicht findet sich für alle betrachteten 
Proben die für substitutionell gebundenen Kohlenstoff typische Absorptionsbande um 605 cm-1. 
Für die beiden Proben mit sehr hohem Kohlenstoffanteil verschiebt sich der Peak hin zu höheren 
Wellenzahlen, was vermutlich durch den steigenden Amorphisierungsgrad der Schichten 
erklärbar ist. Infolge der fehlenden Fernordnung der Atome stellen sich veränderte 
Bindungszustände ein, die die Verschiebung der Absorptionsbande verursachen können. Für 
Proben geringer Kohlenstoffkonzentration (3 und 6 sccm MMS) existiert nur die dem 
substitutionellen Kohlenstoff zugeschriebene  Absorptionsbande. Übersteigt der Methylsilanfluss 
6 sccm, so erfolgt die Ausbildung einer weiteren Absorptionsbande um 725 cm-1, die auf 
kohärente 3C-SiC-Ausscheidungen zurückgeführt werden kann. Auffallend an dieser Analyse ist 
weiterhin, dass für die bei 9 sccm Methylsilan gewachsene Probe ein signifikanter Ausschlag 
aufgrund der Karbidbildung in der FT-IR-Analyse erkennbar ist, obwohl das XRD-Spektrum sowie 
die TEM-Aufnahme keinerlei Hinweise auf Ausscheidungen liefern. Diese Beobachtung 
verdeutlicht die Wichtigkeit der FT-IR-Messung für die Untersuchung von Si1-xCx-Schichten. 
 
Abbildung 29 
FTIR Absorptionsverhalten für Proben abgeschieden bei 600°C im UHV-CVD 
Verfahren  mit variiertem Methylsilanfluss 
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Zusammenfassung  
Mittels UHV-CVD-Abscheidung wurde der Einfluss variierter Kohlenstoffkonzentrationen näher 
untersucht. Im betrachteten Wachstumsregime konnten keine Schichten mit 100 % 
substitutionellem Kohlenstoffanteil gebildet werden. Die Substitutionalität sinkt nicht nur mit 
steigendem Kohlenstoffgehalt, sondern auch mit der Temperatur. Abscheidungen bei konstanter 
Temperatur, aber variiertem Kohlenstoffgehalt haben gezeigt, dass ein Maximum für den 
Kohlenstoffeinbau existiert. Wird dieser Wert überschritten, bricht das epitaktische Wachstum 
zusammen. Als Hypothese wurde die Bildung kohärenter Karbidabscheidungen herangezogen, 
die mittels FT-IR nachgewiesen werden konnten. Karbide konnten auch für Proben belegt 
werden, die entsprechend der XRD- und TEM-Analyse ohne Befund waren, was die Relevanz 
dieser Methode in den Vordergrund rückt. Ein höherer MMS-Gehalt während der Abscheidung 
führte zu einem höheren Karbidanteil.  
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4.4  Einfluss der Temperatur 
Wie bereits im vorhergehenden Kapitel erörtert, hat die Depositionstemperatur während der 
UHV-CVD-Epitaxie einen hohen Einfluss bezüglich des Einbaus der Kohlenstoffatome auf 
substitutionelle oder interstitielle Gitterplätze. Einhergehend mit einer erhöhten 
Zersetzungsrate der Präkursoren bedingen hohe Wachstumsraten hohe Wachstums-
temperaturen.  
Abbildung 30 zeigt die Wachstumsraten von drei Si1-xCx-Probenserien, die unter Verwendung 
variierter Methylsilanflüsse bei Temperaturen zwischen 550 °C und 650 °C mittels UHV-CVD-
Epitaxie deponiert wurden. Die Wachstumsraten konnten über den Quotienten aus der durch 
die XRD-Messung ermittelten Schichtdicken und der bekannten Depositionszeit bestimmt 
werden.  
 
Abbildung 30 
Abhängigkeit der Wachstumsraten vom Methylsilanfluss (MMS)  für 
variierte Temperaturen 
 
Abbildung 31 zeigt für alle drei Probenserien einen exponentiellen Anstieg der Wachstumsrate 
mit der Abscheidetemperatur. Weiterhin wird deutlich, dass der verwendete Methylsilanfluss 
Einfluss auf die Wachstumsrate nimmt, der umso ausgeprägter wird, desto höher die 
Wachstumstemperatur ist. Während bei 550 °C die Wachstumsraten der Probenserien 
vergleichbar sind, ist bei 650 °C ein deutlicher Unterschied sichtbar. Für eine nähere 
Untersuchung wurden für die drei Probenserien mit verschiedener Kohlenstoffkonzentration  die 
Aktivierungsenergien für das epitaktische Wachstum berechnet und in Abbildung 31 dargestellt. 
Die Aktivierungsenergien liegen im Bereich von 1,9 eV und stimmen damit mit vergleichbaren 
Arbeiten zu disilanbasierten Epitaxieprozesse überein. DAMLENCOURT ermittelt diesbezüglich  
z. B. einen Wert von 1,96 eV [DAM10], SINNAH von 2,0 eV [SIN89] und  ADAM von 2,0 eV [ADA10]. 
Diese Angaben beziehen sich auf den reaktionsratenlimitierten Wachstumsbereich. Für die 
Bestätigung, dass sich auch die in Abbildung 30 ermittelten Datenpunkte aus diesem Regime 
ergeben, wurde neben den verwendeten Standardflüssen von 20 sccm für Disilan und 6 sccm 
Methlysilan auch eine Mischung aus 40 sccm Disilan und 12 sccm Methylsilan benutzt. Die 
Tatsache, dass sich die Wachstumsrate trotz Verdoppelung der eingebrachten Gasmenge nicht 
signifikant verändert hat, bestätigt, dass innerhalb des betrachteten Temperaturbereichs ein 
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reaktionslimitiertes, und kein transportlimitiertes Regime vorliegt. Die epitaktische 
Wachstumsgeschwindigkeit wird also durch die Desorptionsrate von Wasserstoff bestimmt, der 
den langsamsten Teilschritt der Gesamtreaktion darstellt. In CVD-Prozessen kann Wasserstoff als 
Trägergas verwendet werden, der jedoch im molekularen Zustand nicht mit der 
Siliziumoberfläche reagiert. Dafür wäre atomarer Wasserstoff nötig, wie er beispielsweise von 
verschiedenen Arbeiten zur Molekularstrahlepitaxie von Wasserstoff unterstützter Si1-xCx-
Epitaxie eingesetzt wird [OST96, OST97]. Der Gebrauch atomaren Wasserstoffs für die 
Unterstützung der Abscheidung heteroepitaktischer Schichten stammt ursprünglich aus der 
SiGe-Epitaxie, wodurch die Segregation von Germanium deutlich gehemmt wird [XIE96, OHT93, 
COP89, COP91, GRU93].  
Im vorliegenden Fall der UHV-CVD-Epitaxie wurde jedoch nicht auf Trägergas zurückgegriffen, 
sodass davon auszugehen ist, dass Wasserstoff von den Edukten Disilan und Monomethylsilan 
selbst stammt.  
 
Abbildung 31 
ARRHENIUS-Darstellung von Si1-xCx-Wachstum unter Verwendung 
von 3, 6 und 9 sccm Methylsilan  
 
Aus Abbildung 31 wird des Weiteren deutlich, dass die Aktivierungsenergie des Gesamtprozesses 
mit steigendem Methylsilanfluss steigt. Die Reaktionen zur Wasserstoffdesorption werden durch 
die Anwesenheit von Kohlenstoff behindert. Hierfür sollen vier Ursachen diskutiert werden. Zum 
einen ist die Stärke der C-H-Bindung zu nennen, die bei 416 kJ/mol liegt und die 
Wasserstoffabspaltung erschwert. Zum Zweiten ist davon auszugehen, dass diesbezüglich der 
zusätzlich eingetragene Wasserstoff durch Methylsilan eine Rolle spielt. Zum Dritten kann die 
erniedrigte Wachstumsrate bei hohen Methylsilankonzentrationen mit einer Verringerung des 
Haftkoeffizienten einhergehen. Auch wenn dieser Effekt hier nicht direkt nachweisbar ist, wurde 
er durch MOCUTA et. al. untersucht, der sich auf den gleichen Temperaturbereich von  
550…650 °C wie im vorliegenden Fall bezieht, allerdings unter der Verwendung von Silan 
[MOC99]. Der Autor kommt zu dem Schluss, dass der Haftkoeffizient von Methylsilan im 
Vergleich zu Silan etwa doppelt so hoch sein muss. Da der Haftkoeffizient stark 
temperaturabhängig ist [BUS87], könnte dies auch erklären, dass die Wachstumsraten für 
Proben unterschiedlicher Methylsilankonzentrationen bei hohen Temperaturen weiter 
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auseinanderliegen, als dies bei niedrigen Temperaturen der Fall ist. Als vierter Aspekt sollte in 
Betracht gezogen werden, dass durch die Verwendung von Methylsilan Sekundärreaktionen 
auftreten können, die bisher jedoch nicht in der Literatur beschrieben worden sind. Es ist jedoch 
davon auszugehen, dass besonders bei erhöhten Temperaturen die dissoziierten Spezies Silylen 
SiH3 und Methyl CH3, welches sich vom Methylsilanmolekül abgespalten hat, miteinander zu 
Siliranen reagieren können. Derartige Sekundärreaktionen können ebenfalls zum Abfall der 
Wachstumsrate mit steigender Kohlenstoffkonzentration beitragen. 
Die Temperatur hat jedoch auch einen entscheidenden Einfluss auf die Bildung von SiC-
Präzipitaten, die laut Phasendiagramm die erwartete Gleichgewichtsphase darstellen, sobald die 
Löslichkeit von Kohlenstoff überschritten wird. Eine verbreitete Annahme ist, dass die 
Wahrscheinlichkeit zur Präzipitatbildung mit der Temperatur steigt. Zweifelsohne ist dieses 
Argument nachvollziehbar, nähert man sich schließlich immer weiter den thermodynamischen 
Gleichgewichtsbedingungen an. In der vorliegenden Arbeit wurde jedoch der gegenteilige Effekt 
nachgewiesen, wie Abbildung 32 zeigt. Dargestellt ist ein Vergleich von vier Proben, die alle mit 
dem gleichen Methylsilanfluss von 6 sccm gewachsen worden sind, sich jedoch im 
Temperaturbudget deutlich unterscheiden. 
 
Abbildung 32 
Abhängigkeit der Wachstumsraten vom Methylsilanfluss für variierte 
Temperaturen 
 
Man erkennt, dass die Absorptionsbande für kohärente Siliziumkarbidausscheidungen für die 
Probe mit der geringsten Wachstumstemperatur am deutlichsten ausgeprägt ist. Es ist demnach 
nicht davon auszugehen, dass die Bildung von Karbiden ausschließlich von der 
Abscheidetemperatur dominiert wird. Zieht man die in Kapitel 2.3.3 erörterten Grundlagen zur 
Löslichkeitserhöhung von Kohlenstoff in Silizium hinzu, liegt der Schluss nahe, dass vielmehr die 
Wachstumsraten als die Temperatur der treibende Faktor für die Bildung von Karbiden sein 
muss. Es scheinen sich zwei Effekte zu überlagern, die zu dem unerwarteten Befund führen. Zum 
einen steigt mit der Temperatur die Diffusionslänge der Adatome auf der Siliziumoberfläche und 
damit die Wahrscheinlichkeit, dass sich mehrere Kohlenstoffadatome zu Clustern 
zusammenschließen. Als konkurrierender Effekt tritt zum anderen das „Vergraben“ der obersten 
Si1-xCx-Schichten auf. Mit steigender Temperatur und damit steigender Wachstumsrate wird die 
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Diffusion der Adatome sehr viel eher unterbrochen. Bei hohen Wachstumstemperaturen werden 
die Adatome schneller „festgepinnt“ – sprich von der nächsten Monolage überwachsen –, als die 
mit Karbidbildung einhergehende Diffusion stattfinden kann. Das führt dazu, dass in dem 
betrachteten Wachstumsregime besonders bei tiefen Temperaturen die Tendenz zum Vergraben 
der obersten Schichten reduziert ist und so die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Karbiden im 
Vergleich zu erhöhten Wachstumstemperaturen höher ist. Für die Beschreibung der mittleren 
Entfernung, die ein Adatom bei einer bestimmten Temperatur zurücklegen kann, bevor es 
festgepinnt wird, kann somit die effektive Diffusionslänge Leff herangezogen werden, die sich aus 
dem Oberflächendiffusionskoeffizienten von Kohlenstoff DC,Oberfl sowie einer Zeit tML berechnen 
lässt. Die Zeit tML entspricht der Zeit, die in dem jeweiligen Wachstumsregime für die 
Abscheidung einer Monolage (ML) benötigt wird. Diese kann aus der bekannten Wachstumszeit 
und der Schichtdicke, die mittels HR-XRD bestimmt wurde, genau ermittelt werden. 
MLOberfl,C
2
eff tDL        (53) 
Die Vorgänge zur Diffusion an der Substratoberfläche, wie sie für die Berechnung relevant sind, 
sind nur schwer untersuchbar und es existieren keine genauen Angaben, die den  
Diffusionskoeffizienten quantifizieren. Zur näheren Abschätzung kann jedoch die Arbeit von 
NEWMAN herangezogen werden [NEW61], nach dem sich der Volumendiffusionskoeffizient von 
Kohlenstoff in reinem Silizium gemäß Gleichung 37 wie folgt wiedergeben lässt: 
s
cm
Tk
3,2eV
e1,9D
2
bulkC,
     
(54) 
Zum anderen kann durch Untersuchungen von TERSOFF [TER95] abgeschätzt werden, dass die 
Oberflächendiffusion Dc,Oberfl um den Faktor 10
6 im Vergleich zur Volumendiffusion Dc,bulk erhöht 
ist. Unter der Voraussetzung, dass der präexponentielle Faktor sowohl für die Volumen- als auch 
Oberflächendiffusion konstant ist, gilt: 
Tk
EE
10
D
D Oberfl,Abulk,A6
bulk,C
Oberlf,C
     
 (55) 
Es ergibt sich eine Aktivierungsenergie für die Oberflächendiffusion von 2,22 eV, mit der nun auf 
die temperaturabhängigen Oberflächendiffusionskoeffizienten Rückschlüsse gezogen werden 
können: 
s
cm
Tk
2,2eV
e1,9D
2
OberflC,
    
(56) 
Unter Berücksichtigung der Zeiten, die benötigt werden, um 1 ML zu wachsen (sie liegen z. B. bei 
550 °C bei 33 s und bei 650 °C bei ca. 2 s), kann die effektive Diffusionslänge entsprechend 
Gleichung 54 berechnet werden, wie in Abbildung 33 dargestellt. 
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Abbildung 33 
Skizze zum Übergang eines langsamen Wachstums, welches eine 
Adatomoberflächendiffusion zulässt, hin zu einer hohen Wachstums-
rate, welches die Diffusion der Adatome unterdrückt 
 
Unter den beschriebenen Annahmen lassen sich Diffusionslängen von 12...17 nm feststellen. 
Entgegen der Erwartung steigt die Diffusionslänge mit der Temperatur. Der vermutete Übergang 
des Wachstums eines Regimes, das durch seine geringen Wachstumsraten die signifikante 
Diffusion der Adatome zulässt, hin zu Wachstumsbedingungen, bei denen die hohe 
Wachstumsrate und damit das Einfrieren der Adatome dominiert, spiegelt sich nicht wider. Die 
erhöhte Tendenz zur Karbidbildung ist nur mit einer höheren Diffusionslänge bei niedrigen 
Temperaturen erklärbar, wenn also gilt: 
CCCC LLLL 650625600550         ((57) 
Die Bedingung wird dann erfüllt, wenn die Aktivierungsenergie für die Oberflächendiffusion 
Werte von 1,19 eV oder kleiner annimmt. Dieser geringe Wert für die Aktivierungsenergie der 
Oberflächendiffusionsprozesse lässt weiterhin darauf schließen, dass die Oberflächendiffusion 
nicht um den Faktor 106 erhöht ist, wie durch TERSOFF angenommen, sondern weitaus höher, 
nämlich bei 1012 liegen muss. Nur so ist die erhöhte Tendenz zur Karbidbildung bei der 
geringsten Wachstumstemperatur von 550 °C, wie sie im vorliegenden Experiment 
nachgewiesen wurde, erklärbar. 
Zusammenfassung 
In diesem Kapitel wurde der Einfluss der Temperatur auf die Epitaxieergebnisse untersucht. Wie 
erwartet, führte die Abscheidung bei erhöhten Temperaturen zu höheren Wachstumsraten. 
Bezüglich der Bildung von Karbiden konnte ein unerwarteter Effekt festgestellt werden: Diese 
wurden bevorzugt bei niedrigen Temperaturen gebildet, und nicht wie zunächst angenommen 
bei höheren Temperaturen durch eine erhöhte Beweglichkeit der Adatome. Die Karbidbildung 
bei niedrigen Temperaturen wurde durch das langsame Wachstum erklärt. Das Vergraben der 
obersten Schicht vollzieht sich dabei zu langsam, sodass sich die Adatome zu Clustern 
zusammenschließen können. Infolge dieses beobachteten Effekts konnte geschlussfolgert 
werden, dass die Oberflächendiffusionskonstante um den Faktor 1012 im Vergleich zur 
Volumendiffusion erhöht sein muss.  
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4.5 Germaniumunterstützte Si1-xCx-Epitaxie 
Für das Wachstumsregime von Si1-xCx-Schichten ergeben sich aus technologischer Sicht mehrere 
Forderungen: Hinsichtlich des Kohlenstoffanteils wird ein hoher Anteil substitutioneller Atome 
angestrebt, unter Minimierung des interstitiellen Anteils. Für die Erfüllung der Forderung sollten 
möglichst niedrige Wachstumstemperaturen verwendet werden (vgl. Abbildung 24), die jedoch 
mit sehr geringen Wachstumsraten einhergehen. Da sich die Wachstumsraten im betrachteten 
Temperaturbereich mit Disilan zwischen 650 und 550 °C um den Faktor 10 verringern, wird 
deutlich, dass die Bearbeitungszeiten, speziell der Prozesse bei 550 °C, nicht mit dem möglichen 
Einsatz in eine rentable Massenfertigung vereinbar sind, obwohl sie das Maximum 
substitutionellen Kohlenstoffeinbaus erwarten lassen. Weiterhin wurden die geringen 
Wachstumsraten bei solch niedrigen Prozesstemperaturen wiederum mit der Bildung 
karbidischer Ausscheidungen in Zusammenhang gebracht. Es besteht also die Forderung, das 
Wachstum bei niedrigen Temperaturen so zu beeinflussen, dass sich die Wachstumsraten 
signifikant erhöhen bei möglichst gleicher resultierender Verspannung. Da die 
Epitaxiebedingungen bei 550 °C reaktionskontrolliert sind, scheint die Wahl eines Additivs, 
welches die Reaktionsgeschwindigkeit der Wasserstoffdesorption heraufsetzt, eine gangbare 
Methode. Ausgehend von Publikationen von GARONE et. al. sowie MEYERSON et. al. wurde 
Germanium (in Form von German, GeH4) für die Studien verwendet [MEY88, GAR90]. 
Entsprechend dieser Publikationen führt der Einsatz von Germanium zu einer signifikanten 
Senkung der Aktivierungsenergie der epitaktischen Prozesse. Die Erklärung dieses Effekts wird 
den deutlich schwächeren Ge-H-Bindungen zugeschrieben, die zu einer geringeren 
Wasserstoffoberflächenbedeckung führen und so die Epitaxie mit einem katalytischen Effekt 
unterstützen. NING et. al. schlussfolgern in ihren Arbeiten zu deuteriumgesättigten Si und SiGe 
sogar, dass die Zugabe von Germanium weitreichende elektronische Wechselwirkungen 
verursacht, die die Bindungsenthalpie der Si-H-Bindungen herabsetzt [NIN93].  
Der Nachteil bei der Verwendung von Ge als Additiv für Si1-xCx-Epitaxie besteht klar im 
gegenteiligen Effekt bezüglich der Verspannung. Während die relaxierte Gitterkonstante von   
Si1-xCx im Vergleich zu Si verringert ist, ist für den Fall einer SiGe-Verbindung eine Erhöhung des 
relaxierten Gitterparameters zu erwarten. Allerdings sind die Auswirkungen von Germanium-
zugaben auf die Gitterkonstante deutlich geringer: Für die Änderung des Gitterparameters von  
l1 %l sind nach KELIRES ca. 2,2 at.% Kohlenstoff nötig bzw. nach DISMUKES 26 at.% Germanium 
[DIS64, SAL00]. Die gleichzeitige Verwendung von Kohlenstoff und Germanium, deren 
Stresskomponenten sich in Si1-x-yGeyCx-Schichten völlig aufheben können, wurden erstmalig im 
Jahr 2000 von der Firma Motorola als Basismaterial für Bipolartransistoren mit Heteroübergang 
(HBT) für Hochfrequenzanwendungen verwertet, wobei die Zugabe von Kohlenstoff nicht nur zur 
Stressrelaxation führt, sondern auch als Diffusionshemmer für Bor fungiert und damit steilere 
Dotierprofile ermöglicht [MOT10, WIL03, MEY01, SCH04]. 
Zur Untersuchung des Einflusses von Germanium auf die Epitaxiebedingungen von Si1-xCx wurden 
Proben bei 550 °C und 600 °C gewachsen. Neben germaniumfreien Referenzproben wurden     
Si1-x-yGeyCx-Schichten mit 2,5 und 5 sccm GeH4-Zugabe hergestellt. Die Abscheidung erfolgte bei 
konstanten Disilanflüssen von 20 sccm unter der Variation von Methylsilan von 3, 6 und 9 sccm. 
Für die Bestimmung des substitutionellen Kohlenstoffgehaltes ergeben sich für das Si1-x-yGeyCx 
einige Herausforderungen aufgrund des kontraproduktiven Charakters von Germanium 
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bezüglich der Gitterverspannung. Vereinfacht gilt, dass 11,5 at.% Germanium zur 
Stressneutralisierung von 1 at.% Kohlenstoff führt. Wird für die Auswertung der -2 -Scans der 
Germaniumanteil vernachlässigt, so ergibt sich die „Nettoverspannung“ des Gitters oder der 
effektive Kohlenstoffgehalt Ceff. Dieser Wert kann jedoch nur ein Verspannungsäquivalent 
darstellen. Zur Bestimmung der tatsächlichen Kohlenstoffkonzentration muss zunächst die 
Germaniumquantifizierung via SIMS erfolgen, mithilfe derer das XRD-Modell nun als Si1-x-yGeyCx 
erweitert werden kann. Die Analyse des Germaniumgehaltes erfolgte hierbei mittels ToF-SIMS 
(Time of Flight Secondary Ion Mass Spectroscopy) an einem ION-TOF TOF.SIM 300 R inline tool 
mit einem 1-keV-Cs2+-Strahl an 300-mm-Wafern.  
Abbildung 34 verdeutlicht den Einfluss der Germanaddition auf die Wachstumsraten sowie auf 
den Anteil substitutionell gelösten Kohlenstoffs in Bezug auf den Gesamtkohlenstoffgehalt. Für 
die Wachstumsraten fällt zunächst der leichte Abfall innerhalb der einzelnen Probenserien mit 
steigenden MMS-/DS-Verhältnissen auf, der in Kap. 3.4 näher erläutert wurde. Des Weiteren ist 
ein signifikanter Anstieg der Wachstumsraten durch die Zugabe von Germanium zu verzeichnen, 
was aus den Vorbetrachtungen zum Experiment zu erwarten war. Die Wachstumsraten steigen 
umso mehr, je höher der Anteil an Germanium ist. Innerhalb der betrachteten Bedingungen 
konnten die Wachstumsraten um den Faktor drei erhöht werden. Es sei angemerkt, dass für den 
bei einem MMS-/DS-Gasflussverhältnis von 0,45 die germaniumfreie Si1-xCx-Schicht eine 
Degradation bezüglich der Schichtqualität zeigt, was keine verlässliche Bestimmung der 
Wachstumsrate für diesen Punkt zulässt (blauer offener Datenpunkt, vgl. dazu die zugehörige  
-2 -Messung in Abbildung 35, rechts oben). 
   
Abbildung 34 
Vergleich der Wachstumsraten und des Anteils substitutionellem Kohlenstoffs am Gesamt-
kohlenstoffgehalt für Si1-xCx- sowie Si1-x-yGeyCx-Proben, erzeugt mit variierten Methylsilanflüssen via 
UHV-CVD bei 550 °C 
 
Der Einfluss von Germanium auf den substitutionellen Kohlenstoffanteil lieferte hingegen ein 
nicht vorhersehbares Ergebnis: Wie in Abbildung 34 (rechts) erkennbar, führt die Zugabe von 
Germanium zur Erhöhung des substitutionellen Kohlenstoffanteils. Obwohl auch hier der letzte 
Datenpunkt germaniumfreies Si1-xCx unter degradiertem, also defektbehaftetem Wachstum 
leidet, kann eine konstante relative Steigerung des substitutionellen Kohlenstoffgehaltes durch 
eine Germaniumzugabe von 7 at.% verzeichnet werden. Während die Wachstumsrate mit dem 
Germanfluss skaliert, spielt die Menge des zugegebenen Germaniums für die Erhöhung des 
substitutionellen Kohlenstoffanteils Anteils des keine Rolle: Allein die Anwesenheit von 
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Germanium wirkt sich aus, jedoch nicht dessen Quantität. Die Zugabe von German katalysiert 
also nicht nur die Wasserstoffdesorptionsreaktion, wie aus der Erhöhung der Wachstumsraten 
hervorgeht, sondern offensichtlich auch den substitutionellen Einbau der Kohlenstoffadatome. 
Nach Untersuchungen von LOUP et. al. katalysiert GeH4 die Zersetzung von Methylsilan [LOU03]. 
Das würde jedoch einen simultanen Anstieg des substitutionellen und des interstitiellen 
Kohlenstoffes nach sich ziehen. Wahrscheinlicher ist jedoch, dass der Anstieg der 
Wachstumsrate den erhöhten Kohlenstoffeinbau verursacht. An dieser Stelle sei nochmals 
erwähnt, dass der wohl wichtigste Oberflächenvorgang während der Epitaxie das „festpinnen“ 
der ankommenden Kohlenstoffadatome darstellt. Bei hohen Wachstumsraten werden die 
Kohlenstoffadatome schneller auf substitutionellen Gitterplätzen eingefroren, die 
Diffusionslänge der Adatome deutlich verringert. Weiterhin werden durch den simultanen 
Einbau von Germanium lokale Stressfelder verursacht, die dann für kleine Atome – wie 
Kohlenstoff – favorisiert werden. Beide genannten Ansätze, die die Erhöhung des 
substitutionellen Kohlenstoffs durch Germanium erklären – die Erhöhung der Wachstumsraten 
und das Verursachen von Stressfeldern – würden allerdings eine Skalierung mit dem 
Germaniumgehalt erwarten lassen.  
Abbildung 35 verdeutlicht die stressneutralisierende Wirkung von Germanium. Dargestellt sind 
die -2 -Scans der germaniumfreien Referenzprobe und der Probe mit vergleichsweise 
niedrigem Germaniumgehalt von 5 at.% Ge. Bei gleichen Methylsilanflüssen vermindert Ge 
deutlich die resultierende Verspannung, angegeben als effektiver Kohlenstoffgehalt Ceff in at.%. 
Obwohl bei Verwendung von 9 sccm die Si1-xCx-Schicht bereits degradiert ist, zeigt die   
Si1-x-yGeyCx-Schicht noch keine Anzeichen für eine Verminderung der Schichtqualität. 
Offensichtlich bestimmt die Gesamtverspannung der Schicht die einsetzende Degradation, nicht 
aber der Kohlenstoffgehalt als solcher. 
 
Abbildung 35 
-2 -Scans von Proben mit und ohne Zugabe von Germanium. Während die 
germaniumfreie Probe bei 9 sccm MMS bereits eine Degradation zeigt, ist die 
vergleichbare Probe mit dem Germaniumzusatz noch kristallin, allerdings bei 
einer geringeren Verspannung von 1,08 at.% Kohlenstoff äquivalent. 
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Neben den beschriebenen Proben wurden die Schichten unter den gleichen Konditionen bei 
erhöhten Temperaturen abgeschieden, sodass im Bereich 550…600 °C die Aktivierungsenergien 
für das epitaktische Wachstum berechnet werden konnten. Abbildung 36 stellt die ermittelten 
Aktivierungsenergien in Funktion der Germaniumkonzentration dar, die aus ToF-SIMS-
Messungen ermittelt wurden. 
 
Abbildung 36 
Aktivierungsenergie für  das Wachstum von Si1-x-yGeyCx-Schichten in 
Abhängigkeit des Ge-Gehaltes    
   
Es zeigt sich, dass die Aktivierungsenergie des epitaktischen Wachstums mit steigender 
Germaniumkonzentration in der Si1-x-yGeyCx-Schicht linear absinkt. Die Aktivierungsenergie lässt 
sich so bei bekanntem Germaniumgehalt y wie folgt abschätzen: 
EA(Si1-x-yGeyCx) = -2,27y + 1,75     
(58) 
 
Zusammenfassung 
Für die Erhöhung der Wachstumsrate wurde der Einfluss von Germanium diskutiert. Im UHV-
CVD-Prozess wurde German zur Unterstützung des Depositionsprozesses gewählt, weil dies der 
weitaus langsamere Prozess im Vergleich zum Ätzzyklus ist. Es konnte durch die Zugabe von 
Germanium eine Verdreifachung der Wachstumsrate festgestellt werden. Gleichzeitig stieg der 
substitutionelle Kohlenstoffgehalt der Epitaxieschichten um rund 8 % an. Mit steigendem 
Germaniumgehalt konnte eine Erniedrigung der Aktivierungsenergie der Epitaxieprozesse 
beobachtet werden, da die Energiebarriere für die Desorption von Wasserstoff herabgesetzt 
wurde.  
Der ratenbeschleunigende Einfluss von Germanium wie im Falle der UHV-CVD Prozesse 
beobachtet, kann jedoch nicht nur im Depositionsvorgang zum Einsatz kommen, sondern auch 
für die Erhöhung der Ätzraten genutzt werden. Da diese Untersuchungen im Rahmen selektiver 
Prozesse mittels LP-CVD Abscheidung durchgeführt werden, sollen zunächst Ausführungen zur 
selektiven Epitaxie mit diesem Verfahren folgen. 
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4.6  Selektive Epitaxie  
Unter selektiver Epitaxie versteht man die einkristalline Abscheidung auf freigelegter 
Siliziumoberfläche, nicht aber auf umgebenden Si3N4- oder SiO2-Schichten, die zur Maskierung 
genutzt werden, um ein Wachstum auf unerwünschten Gebieten zu verhindern. Allgemein kann 
zwischen intrinsischer und extrinsischer Selektivität unterschieden werden. Im ersten Fall wird 
aufgrund des unterschiedlichen Nukleationsverhaltens und Haftkoeffizienten das Wachstum auf 
dem Maskenmaterial unterdrückt. Dies ist z. B. bei der Verwendung von Dichlosilan als 
Epitaxiepräkursor möglich. In der vorliegenden Arbeit wurden jedoch die Prozessführungen zur 
Einstellung extrinsischer Selektivität untersucht, bei der durch Zugabe von Ätzgasen (Cl2) bzw. 
durch stufenweise Rückätzprozesse das Wachstum auf das Maskenmaterial verhindert bzw. 
gewachsenes Material wieder abgetragen wird. Für die selektive Abscheidung von Si1-xCx im 
UHV-CVD-Reaktor wurde Chlorgas beigemischt, um ein Wachstum auf Nitrid- oder 
Oxidoberflächen zu verhindern (siehe Kapitel 4.6). Die Abscheidung erfolgte in einem 
Temperaturbereich von 550-650 °C. 
4.6.1 Prozessführung zur Einstellung der Selektivität 
Die selektive Epitaxie umfasst allgemein einen Abscheide- und einen Abtrageprozess, die im 
chemischen Gleichgewicht stehen. Die effektive Wachstumsrate resultiert dabei aus dem 
Verhältnis der Geschwindigkeiten dieser beiden Teilreaktionen. Für das Einstellen der 
Selektivität ist zwischen zwei Prozessführungen zu unterscheiden. Zum einen kann die 
Einstellung selektiven Wachstums über einen Passivierungsprozess realisiert werden. In der 
Literatur finden sich zwei Hinweise zu diesem Mechanismus: Dabei nutzt man die Tatsache, dass 
Chlor (oder Wasserstoff) schwerer desorbiert, wenn es an Siliziumnitrid oder -oxid gebunden ist, 
was zur Behinderung des epitaktischen Wachstums auf diesen Flächen führt. Auf freiem Silizium 
geschieht die Wasserstoff- oder Chlordesorption sehr viel schneller, sodass ein Wachstum 
möglich wird. Weiterhin beschreiben FITCH et. al., dass Wasserstoff bereits vorhandene, 
polykristalline Nukleationskeime, die sich auf schützendem Nitrid oder Oxid gebildet haben, 
passiviert und am Weiterwachsen hindert [FIT92]. Neben dem Passivierungseffekt bei niedrigen 
Abscheidetemperaturen zeigt sich eine Ätzreaktion durch HCl, das während der Epitaxie gebildet 
wird. In diesem Wachstumsregime werden sich bildende Nukleationskeime auf Nitrid oder Oxid 
direkt geätzt, es ist jedoch keine Passivierungsschicht durch Wasserstoff oder Chlor vorhanden. 
Da für den Ätzprozess HCl notwendig ist, welches jedoch z. B. bei der Verwendung von 
Dichlorsilan erst während der Deposition gebildet wird, entsteht eine kurze „Totzeit“, in der sich 
Nukleationskeime bilden, aber noch kein Ätzmittel existiert. Aus diesem Grund muss in dieser 
Prozessführung HCl zusätzlich während des Abscheidevorgangs bereitgestellt werden.  
Der Einsatz von Trisilan (Silcore®) mit HCl als Ätzmedium wurde für die folgenden selektiven 
Abscheideprozesse im LP-CVD-Verfahren untersucht. Die Machbarkeit dieses Trisilan / HCl 
Prozesses wurde erstmals 2012 durch M. BAUER publiziert [BAU12]. Eine Schwierigkeit in Bezug 
auf die Entwicklung selektiver Prozesse liegt in dessen Reaktivität mit Halogenen. So führt z. B. 
die Reaktion von Trisilan mit Chlor unter Bildung von SiCl4 und HCl zu einer stark exothermen 
Reaktion unter der Freigabe von 833.8 Kcal/mol. Als Folge dessen wurde nicht Cl2 verwendet, 
sondern HCl. Da HCl den entscheidenden Nachteil aufweist, dass es bei den angestrebten 
Wachstumstemperaturen um 550 °C eine nicht genügend hohe Ätzwirkung besitzt, wurde 
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zusätzlich German eingeleitet. Der katalytische Effekt von German ist bereits aus Kap. 4.5 
bekannt, wo er für die Unterstützung der Deposition mittels Disilan eingeführt worden ist. Die 
durch die Germankatalyse unterstützte Desorption der Reaktionsprodukte wie SiCl4 soll den 
Ätzvorgang fördern. Für die Entwicklung selektiver Si1-xCx-Prozesse wurden zumeist 35 
Abscheide- und Abtrageprozesse unter der Verwendung eines diskontinuierlichen, zyklischen 
Prozesses aus alternierenden Depositions- und Ätzzyklen (Cyclic Deposition/Etch, CDE) völlig 
entkoppelt ausgeführt. Die Prozessführung wird anhand Abbildung 37 näher erläutert.  
 
 Abbildung 37 
Schematischer Ablauf des CDE (Cyclic Deposition/Etch)-Prozesses zur selektiven Si1-xCx-Epitaxie basierend 
auf einer nicht selektiven Abscheidung, die je nach Kristallebene bzw. unterliegendem Material entweder 
amorph, gestört kristallin oder defektfrei einkristallin erfolgt. Im darauf folgenden Ätzprozess wird das 
amorphe und gestört kristalline Material vollständig zurückgeätzt. Deposition und Ätzvorgang wechseln 
sich bis zum vollständigen Auffüllen der geätzten Cavity ab. 
  
Nach der Vorreinigung in einem kombinierten RCA-Bad werden die Wafer in die Epitaxieanlage 
geladen, wo zunächst eine einminütige Behandlung bei 850 °C unter Wasserstoffatmosphäre 
(prebake) die Desorption des nativen Oxids unterstützt. Der prebake wurde zunächst für die  
Si1-xCx-Abscheidung optimiert: Subatmosphärische prebakes, die eine erhöhte Aktivierung für die 
Desorption des Oberflächenoxids versprechen, wurden aufgrund der beobachteten 
Siliziummigration ausgeschlossen, wie Abbildung 38 (links) verdeutlicht. Dabei handelt es sich 
um einen Diffusionsprozess, bei dem Siliziumoberflächenatome in energetisch günstigere 
Konfigurationen wechseln, wodurch sich die Symmetrie und Ebenheit der Siliziumoberflächen 
erhöht. Im vorliegenden Fall findet ein Massetransport zur Ausbildung von (111)-Facetten statt. 
Das Resultat ist eine Verrundung der ursprünglich anisotrop geätzten Cavity. 
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Abbildung 38 
Siliziummigration durch subatmosphärischen prebake bei 5333 Pa (40 torr), links. Die Verwendung 
atmosphärischer prebakes konserviert die durch reaktives Ionenätzen geformte Cavity-Form. Gleichzeitig 
deutet die höhere Schichtdicke bei atmosphärischer Vorbehandlung auf eine bessere Effizienz des 
prebakes hin. 
   
Der CDE-Prozess beginnt mit einem Abscheidevorgang (Abbildung 37a), bei dem die aus Trisilan 
und Methylsilan resultierende Si1-xCx-Schicht global bei typischerweise 550 °C abgeschieden wird. 
Je nach Untergrund unterteilt sich die Deposition jedoch in drei Modi: Auf freiem Silizium des 
Cavity-Bodens, welches einer (001)-Kristalloberfläche entspricht, findet ein einkristallines, im 
Idealfall defektfreies Wachstum statt. Die Seitenwände der Cavity sind aufgrund der 
vorliegenden <110>-Kanalorientierung (011)-Ebenen, die zu einem meist gestörten Wachstum 
von Si1-xCx führen (siehe Kap. 3.6.4). Die fehlende Kristallorientierung auf dem schützenden 
Nitridspacer resultiert im Wachstum von amorphem Material, welches im nächsten Schritt, dem 
Ätzschritt, wieder entfernt werden muss. Der Ätzschritt wird durch eine Mixtur aus HCl und 
German realisiert. Da im verwendeten Temperaturbereich die Ätzraten von reinem HCl nahezu 
vernachlässigbar sind, führt die Verwendung von German zu einer katalytischen Reaktion, die die 
Aktivierungsenergie zur Desorption des Ätzproduktes SiCl4 deutlich herabsetzt und somit 
zumutbare Ätzraten zulässt. Mit steigendem Germanfluss nimmt die Ätzrate zu, wobei sich eine 
asymptotische Annäherung abzeichnet (Abbildung 39). Es muss hier ein Optimum zwischen 
Ätzratenerhöhung und Spannungskompensation gefunden werden, weil aus dem Ätzschritt 
stammendes German mit in die Epitaxieschichten eingebaut wird und somit die durch 
Kohlenstoff zustande kommende Verspannung teilweise aufhebt.  
 
Abbildung 39 
Einfluss des Germanflusses auf die Ätzrate bei konstantem HCl-Fluss 
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Für den Ätzprozess wurde eine Selektivität von 1:4 (zwischen kristallinem und amorphem Si1-xCx) 
festgestellt, das heißt, der Ätzangriff durch HCl/GeH4 ist auf amorphem Material sehr viel 
effektiver. Nach abgeschlossenem Ätzvorgang wurde die Depositionskammer mit Wasserstoff 
gespült. Die Auswirkungen des Spülvorgangs auf die resultierende Verspannung wurden darüber 
hinaus näher analysiert. Dazu wurden zweiteilige Spülvorgänge gewählt. Der erste Teil wurde 
entweder als Rampe „R“ (Gasfluss wird langsam erhöht) oder statisch „S“ (Gasfluss wird sofort 
maximiert) gewählt, wobei zwischen 5 s und 10 s variiert wurde. Der zweite Teil des 
Spülvorgangs war in jedem Fall statisch und wurde mit 10 s und 12 s variiert. Wie Abbildung 40 
verdeutlicht, ist mit steigender Spülzeit eine Steigerung der Nettoverspannung zu verzeichnen, 
die auf eine effektivere Entfernung von noch verbliebenem German zurückzuführen ist.  
 
Abbildung 40 
Einfluss des Designs des Spülvorgangs auf die resultierende Nettoverspannung 
  
Infolge der Optimierung des Spülvorganges konnte so bei Verwendung geringer Germanflüsse 
(150 sccm) die resultierende Verspannung um 15 % gesteigert werden. Bei der Benutzung 
höherer Germanflüsse (hier: 300 sccm) spielte die Optimierung des Spülvorganges, und damit 
die Entfernung von verbleibendem Germanium eine weitaus höherer Rolle. Für diesen Fall führte 
eine optimierte Spülung zu einer 55-prozentigen Steigerung der Nettoverspannung. 
4.6.2 Prozessschritte zur Transistorfertigung 
Im Folgenden sollen zunächst die Prozessschritte zur Substratbehandlung in Bezug auf die 
Herstellung von NMOS-Transistoren beleuchtet werden. Es werden einerseits die Prozessschritte 
für die „klassische“ Fertigung von NMOS-Transistoren (ohne Epitaxie) aufgezeigt sowie 
andererseits die Integration von Si1-xCx-basierten NMOS-Transistoren vergleichend vorgestellt. 
Basierend auf GLOBALFOUNDRIES 45 nm SOI (Silicon on Insulator)-Technologie wurden anfangs 
durch Lithografieschritte die aus polykristallinem Silizium bestehenden n-Kanal-Transistorgates 
sowie das darunterliegende Gateoxid strukturiert (Abbildung 42-a). Nach Abscheidung einer 37 Å 
dünnen Oxidschicht, die als Streuoxid fungiert, wurden mittels Ionenimplantation zuerst die Bor-
Halo-implantationen vorgenommen. Dabei handelt es sich um eine Gegendotierung (p-
Dotierung) aus Bor, die unter einem Winkel von 30° eingebracht wird und verhindert, dass sich 
die Raumladungszonen von Source und Drain überlappen (Abbildung 42-b).  
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Abbildung 41 
Schritte zur Transistorfertigung klassischer NMOS-Transistoren und solcher mit  Si1-xCx-Epitaxie  
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Weiterhin wurden arsenbasierte, oberflächennahe ultraflache Übergänge (ultra shallow 
junctions) erstellt, die den möglichen Durchgriff (punch-trough) zwischen Source und Drain 
entschärfen und so einen wichtigen Beitrag zur Minimierung von Kurzkanaleffekten darstellen 
[TIL07]. In der klassischen Transistorfertigung wird im nächsten Prozessschritt eine 
Siliziumnitridschicht abgeschieden und selbstjustierend mittels reaktiven Ionenätzens zu einem 
Abstandshalter (Spacer) strukturiert (Abbildung 42-c), der den Abstand für die dann folgende 
Source- und Drainimplantation bildet (Abbildung 42-e). Dafür wird Phosphor mittels 
Ionenimplantation eingebracht. Die Aktivierung der eingesetzten Dotierstoffe sowie die 
Ausheilung der durch die Implantation verursachten Gitterschäden erfolgt durch einen 
Ausheilschritt, bei dem eine Temperatur über 1000 °C für wenige Sekunden auf den Transistor 
einwirkt (Abbildung 42-e). Der Prozessschritt führt einerseits zur Diffusion der Dotanden und 
bewirkt andererseits, dass die implantierten Ionen Gitterplätze besetzen. Der letzte Prozess 
innerhalb der Front-End-of-Line-Fertigung stellt die Silizierung der Transistoren dar (Abbildung 
42-i), die der Minimierung der Übergangswiderstände der Source -und Draingebiete sowie der 
Gateelektrode dient [GAM89]. Dafür wird zunächst Nickel auf den gesamten Wafer aufgebracht. 
In einem darauf folgenden thermischen Aktivierungsschritt reagiert Nickel zwar mit Silizium, 
nicht aber mit umgebendem dielektischen Material wie Siliziumoxid oder -nitrid. Man spricht 
von einem selbstjustierenden Prozess, auch als SALICIDE (Self-aligned silicide)-Prozess bekannt. 
Nicht zum Silizid reagiertes, verbliebenes metallisches Material wird anschließend mit 
Königswasser entfernt. Die bevorzugte Silizidphase ist NiSi. Allerdings kann sich auch 
unerwünschtes NiSi2 bilden, welches doppelt so viel Silizium während der Silizierung konsumiert 
und einen dreifach höheren Widerstand als NiSi besitzt [BES08].  
Auch die Herstellung Si1-xCx-basierter NMOS-Transistoren beginnt mit der Strukturierung der 
Gateelektrode (Abbildung 42-a) und der Implantation der Erweiterungs- und Halogebiete 
(Abbildung 42-b). Im Anschluss wurde für die infolge der Ionenimplantation verursachten 
Kristallschäden eine Kurzzeitausheilung bei 1025 °C für 1,5 s vorgenommen (Abbildung 42-f). Im 
nächsten Prozessschritt muss ein Abstandshalter (Spacer) erstellt werden, welcher aus 
Siliziumnitrid besteht und zwei Funktionen erfüllt: Zum einen definiert er den späteren Abstand 
des Si1-xCx-Gebietes zum Kanal und zum anderen schützt er das Polysiliziumgate vor der 
epitaktischen Deposition, die selektiv stattfinden wird. Das bedeutet, dass lediglich ein 
Wachstum auf freier Siliziumoberfläche zu erwarten ist, jegliche Nukleation und Wachstum auf 
Oxid und Nitrid jedoch unterdrückt wird. Für die Bildung des Spacers wird zunächst ein Nitrid 
ganzflächig deponiert (Abbildung 42-g). Mittels eines Lithografieschrittes liegen ausschließlich 
die Source- und Draingebiete der NMOS-Transistoren für den folgenden Ätzschritt frei. Die p-
Kanal-Transistoren sind durch diese Nitridmaske vollständig abgedeckt. In dem sich 
anschließenden reaktiven Ionenätzschritt wird die auf den n-Kanal-Transistoren liegende 
Nitridschicht zu einem Spacer geformt. Die Ätzung strukturiert zunächst die Nitridschicht mittels 
eines He/O2/CF4-Plasmas, das auf der Si-Oberfläche stoppt. Im Anschluss wird mithilfe eines HBr-
Plasmas das Silizium anisotrop bis auf 50 nm Tiefe strukturiert, so dass nun die Source- und 
Draingebiete freigelegt sind und als Kavitäten (Cavities) für den epitaktischen Füllvorgang zur 
Verfügung stehen. Vor der Epitaxie wurden die Wafer in einer Ammoniumhydroxid-
Wasserstoffperoxid-basierten Mischung (APM) behandelt. Das in der Lösung enthaltene Wasser 
und Wasserstoffperoxid führt zur Bildung eines chemischen Oxids sowohl auf der 
Waferoberfläche als auch auf dem Partikel. Die Adhäsionskräfte zwischen Partikel und Wafer 
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sinken, und die Partikel können im Bad abgetragen werden. Die 
Ammoniumhydroxidkomponente des Bades ätzt die Waferoberfläche an und unterätzt die 
Partikel. Durch die Hydroxidionen resultiert eine negative Ladung des Wafers und der Partikel, 
was eine abstoßende Wirkung auf vorhandene Partikel nach sich zieht. Weiterhin wird einer 
erneuten Anlagerung von Partikeln vorbeugt. Abgeschlossen wird die Reinigungssequenz durch 
einen sogenannten HF-last-Schritt. Dabei kommt stark verdünnte Flusssäure zum Einsatz, die das 
chemische Oxid aus der APM-Reinigung entfernt. Außerdem wird eine Wasserstoffpassivierung 
der Oberfläche erreicht. Nach der Reinigung sollte der Wafer innerhalb von acht Stunden 
bearbeitet werden, um den Verlust der Wasserstoffpassivierung und eine Reaktion mit 
Sauerstoff zu verhindern. Im Anschluss an das Laden der Wafer in die Epitaxiekammer wird 
zunächst eine Vorbehandlung mit Wasserstoff bei 850 °C vorgenommen (prebake). Die 
eigentliche selektive Epitaxie von n-dotiertem Material erfolgte typischerweise bei 550 °C in 
einem ASM Epsilon 3000 Reaktor (Abbildung 42-h). Eine zusätzliche Ionenimplantation der 
Source- und Draingebiete ist nicht nötig. Nach der selektiven Epitaxie findet lediglich eine 
Ausheilung im Millisekundenbereich bei Temperaturen nahe am Siliziumschmelzpunkt statt, die 
der Aktivierung aller Dotanden dient. Die Silizierung folgt der Beschreibung der klassischen 
Transistorfertigung (Abbildung 42-i). 
Optimierung des Ätzprozesses 
Einen wesentlichen Einfluss auf die resultierenden Schichtqualitäten kann dem Ätzzyklus 
zugeschrieben werden. Wird dieser zu kurz gewählt, wird das gestörte kristalline Material der 
(011)-Seitenwände nicht völlig abgetragen. Das Resultat sind Kristallfehler, die besonders im 
kritischen Transistorkanalbereich zum Tragen kommen und den erzielten Stresstransfer auf den 
Kanal verhindern. Wird der Ätzvorgang zu aggressiv gewählt (z. B. durch seine Dauer oder zu 
hohen Germanfluss), werden (111)-Ätzfacetten im oberflächennahen Bereich verzeichnet. In 
diesem Fall bleibt die Ankopplung des verspannten Si1-xCx-Gebietes zum Kanal hin völlig aus. 
Zurückzuführen sind die Facetten auf einen erhöhten Ätzangriff auf die arsenbasierten 
extension-Implantationen. Es ist bekannt, dass vor allem Elemente zur n-Dotierung aufgrund der 
Ausbildung ionischer Bindungen eine deutlich erhöhte Ätzrate durch Halogene aufweisen, die im 
vorliegenden Fall zur Facettenbildung führt [ELM90]. Eine TEM-Aufnahme eines defektfreien  
Si1-xCx-n-Kanaltransistors mit optimaler Balance zwischen Depositions- und Ätzzyklus ist rechts in 
Abbildung 42 zu sehen.  
 
Abbildung 42 
Einfluss des Ätzvorganges auf die resultierende Epitaxiequalität in einer Cavity 
 
Ätzvorgang zu aggressivÄtzvorgang nicht 
ausreichend
Ätzvorgang optimal
 
 
57 
Pattern loading 
Ein wichtiger Parameter bei der Entwicklung selektiver Epitaxieprozesse ist das sogenannte 
lokale Pattern loading. Es handelt sich dabei um einen Kennwert, der den Einfluss der Größe des 
offenen Siliziumgebietes auf die Wachstumsrate widerspiegelt. Der Effekt ist bekannt und 
verstanden aus dem System Silizium-Germanium, wo mit steigender Öffnungsbreite ein Abfall 
der Wachstumsraten und des Germaniumgehaltes verzeichnet werden. Man geht davon aus, 
dass Nitrid- und Oxidmasken im Gegensatz zu freiem Silizium hohe Diffusionslängen für 
Germanium bedingen, was dazu führt, dass sich Germanium gewissermaßen zwischen den 
Nitrid- oder Oxidgebieten anreichert [MEN01, LEE06]. Um den Effekt des lokalen Pattern 
loadings für Si1-xCx zu untersuchen, wurden SEM-Querschnitte an Gebieten mit unterschiedlicher 
Öffnungsgröße angefertigt. Zum einen wurde eine Teststruktur (Bezeichnung: COV1A) gewählt, 
die aus langen Polysiliziumlinien besteht. Die Polysiliziumstrukturen verfügen über ein 
Abstandsmaß (pitch) von 250 nm und wurden durch 25 nm Siliziumnitrid abgedeckt (Spacer für 
Epitaxie). Zum anderen wurde dazu vergleichend eine relativ großflächige Teststruktur mit einer 
Öffnung von 140x140 µm freien Silizium gewählt (n-aktiv SIMS-Pad). Abbildung 43 zeigt die in 
beiden Teststrukturen ermittelten Füllhöhen. 
 
Abbildung 43 
Vergleich der Si1-xCx-Schichtdickenstrukturen mit unterschiedlicher Öffnungsgröße 
  
Mit einer Füllhöhe von 66 nm in kleinen Strukturen und 65 nm in relativ großen Strukturen kann 
kein Hinweis auf das Auftreten von Pattern loading festgestellt werden. Zurückzuführen ist 
dieser Befund auf die nicht-selektive Natur des Abscheideprozesses unter Verwendung von 
Trisilan. Da sich während der Epitaxie eine Schicht aus amorphem Si1-xCx auf dem Nitridspacer 
bildet, ist die Diffusionslänge der Edukte folglich nahezu identisch. Ankommende Adatome  
finden somit keine Oberfläche vor, die aus zwei verschiedenen Materialsystemen bestehen 
(freies Silizium und Nitridmaskierung). Es wird somit kein Materialstrom in Richtung des freien 
Siliziums verursacht, der zu einem erhöhten Wachstumsverhalten in kleinen Strukturen führen 
würde.  
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Zusammenfassung 
Die Einstellung selektiven Wachstums durch einen zyklischen CDE-Prozess mittels LP-CVD wurde 
vorgestellt und die Prozessfolgen zur Herstellung verspannter, Si1-xCx-basierter NMOS-
Transistoren wurden erläutert. Dabei wurde gezeigt, dass die Vorbehandlung durch einen 
Wasserstoff-prebake unerwünschte Siliziummigration und damit eine Veränderung der Cavity-
Form verursachen kann. Mit der Änderung des prebake-Druckes konnte dieser Effekt behoben 
werden. Es wurde weiterhin dargelegt, wie sich ein schlecht eingestellter Ätzprozess auf die 
Füllung der Cavity auswirkt. Besonders die Cavity-Gebiete, die an die Erweiterungsimplantation 
(Arsen) anschließen, reagieren bei zu kurzen Ätzzeiten mit Kristallfehlern. Wurde die Ätzzeit zu 
stark erhöht, fand gar kein Wachstum an diesen Gebieten statt, die für einen optimalen 
Spannungstransfer in die Transistorgebiete am wichtigsten sind.  
Des Weiteren wurde das Pattern loading des verwendeten selektiven Si1-xCx-Prozesses 
untersucht. Hier zeigt sich kein Unterschied hinsichtlich der zu erwartenden Schichtdicken in 
Strukturen mit geringem pitch im Vergleich zu großen, isolierten Flächen. Da die Selektivität des 
Prozesses extrinsisch auf dem Rückätzen von amorphem deponiertem Material beruht, erfolgen 
keine Materialströme, die unterschiedliche Schichtdicken zwischen kleinen und großen 
Strukturen erklären. 
4.6.3 In-situ phosphordotierte Epitaxie 
Die Möglichkeit zur in-situ-Phosphordotierung von Si1-xCx-Schichten eröffnet zusätzliche Vorteile 
für die Integration der Schichten in NMOS-Transistoren. Das für den Einsatz von Si1-xCx zur 
Verspannung notwendige Herausätzen der Source- und Draingebiete erfordert ein 
nachträgliches Einführen von n-Dotanden wie Phosphor oder Arsen, die den Anschluss des 
Transistors sicherstellen. Erfolgt die Epitaxie mit undotiertem Si1-xCx, muss nach der Epitaxie eine 
Ionenimplantation mit geeigneten Dotanden stattfinden, die jedoch einen Teil der Verspannung 
relaxieren können (s. Kapitel 5.2). Darüber hinaus gestattet eine in-situ-Dotierung während der 
Epitaxie das Erreichen weitaus höherer aktiver Dotandenkonzentrationen, da deren 
substitutioneller Einbau unter kinetisch kontrollierten Bedingungen begünstigt wird. Im 
Gegensatz zur Ionenimplantation, die GAUSS‘sche Dotierprofile über die Eindringtiefe nach sich 
zieht, bietet der Einsatz einer in-situ-Dotierung ein gleichmäßiges Dotierprofil mit einem 
konstanten Plateau der gewünschten Dotierstoffkonzentration. Abbildung 44 zeigt exemplarisch 
den durch ToF-SIMS-Messung veranschaulichten Dotierstoffverlauf einer typischen Probe. Es 
zeigt sich eine homogene Kohlenstoffkonzentration von umgerechnet 2,4 at.% innerhalb der 
Epitaxieschicht. Gemäß der HR-XRD-Analyse liegt eine Verspannung der Probe vor, die 1,9 at.% 
substitutionellem Kohlenstoff entspricht. Die Diskrepanz der Kohlenstoffkonzentration zwischen 
SIMS und XRD lässt sich mit Germanium erklären, welches die Verspannung durch Kohlenstoff 
teilweise kompensiert. Germanium, eine Nebenerscheinung aus dem Ätzprozess, wird zu etwa 
3,8 at.% mit in die Schicht eingebaut. Das Dotierniveau der in-situ-Phosphordotierung beläuft 
sich auf eine mittlere Konzentration von 41020 at/cm³ (0,8 at.%), wobei die Konzentration zur 
Probenoberfläche prozessbedingt leicht ansteigt.  
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 Abbildung 44 
ToF-SIMS-Spektrum einer Si1-xCx-Schicht mit in-situ-Phosphordotierung auf 
einem strukturierten SOI-Wafer, Quantifizierung auf SIMS-Pad 
  
Neben diesen integratorisch relevanten Gesichtspunkten wirkt sich die in-situ-
Phosphordotierung auch auf den Epitaxieprozess hinsichtlich Wachstumsregime und 
Wachstumsrate aus. Aus Arbeiten von FISSEL et. al. [FIS00] in Bezug auf MBE hergestellte, 
phosphordotierte Siliziumschichten ist bekannt, dass Phosphor starke Auswirkungen auf die 
Nukleationsprozesse während der Epitaxie nach sich zieht. n-Dotanden, die im Vergleich zu 
Silizium eine zusätzliche Valenz besitzen, lagern sich vor allem an den dangling bonds von 
gebildeten Inseln ab. Das bedeutet, dass bereits vorhandene dreidimensionale Inseln am 
Weiterwachsen behindert werden und stattdessen neue Inseln gebildet werden. Diese Effekte 
sind auch unter der Bezeichnung „surfactant enhanced epitaxty“ bekannt. Darunter versteht 
man die Ausnutzung oberflächenaktiver Stoffe („Netzmittel“) z. B. von Antimon und Arsen, die 
durch Modulierung der Diffusionslänge der Adatome zu unterdrücktem Inselwachstum führen 
und somit die freie Oberflächenenergie reduzieren [VOI95]. Die eingesetzten surfactants bauen 
sich dabei nicht selbst in die Epitaxieschicht ein, sondern „schwimmen“ auf der Oberfläche auf 
und modifizieren die Epitaxiekinetik. Wie jedoch in Abbildung 44 ersichtlich, baut sich Phosphor 
im Gegensatz zur klassischen Definition eines surfactants signifikant in die Epitaxieschichten ein, 
was für die Anwendung in der CMOS-Technologie jedoch angestrebt wird.  
Innerhalb der LP-CVD-Epitaxie typischen Prozessbedingungen von 100 torr, 550 °C folgt der 
Einbau von Phosphor einer linearen Abhängigkeit zum Phosphinfluss. Mittels der in Abbildung 45 
angegebenen Korrelation kann sich der angestrebte Phosphorgehalt bei konstanter 
Kohlenstoffkonzentration aus dem angebotenen Phosphinfluss bestimmen. Im Gegensatz zur 
Phosphorkonzentration entspricht die Wachstumsrate einem asymptotischen Verlauf. Die 
Wachstumsrate der in-situ phosphordotierten Schichten steigt umso mehr, je höher die 
Phosphorkonzentration ist. Bei Verwendung von Phosphinflüssen um 200 sccm stellt sich eine 
Sättigung der Wachstumsraten ein. 
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 Abbildung 45 
Abhängigkeit der Phosphorkonzentration (ermittelt durch SIMS-Quantifizierung) sowie der 
Wachstumsrate vom angebotenen Phosphinfluss 
 
Basierend auf Arbeiten durch Weeks et. al, der den Einbau von Phosphor in die Epitaxieschichten 
mit einer baugleichen LP-CVD Anlage untersuchte, kann von einem voll substitutionellem Einbau 
von Phosphor während der Epitaxie ausgegangen werden [WEE12]. Zur Verifizierung wurde eine 
phosphordotierten Probe direkt nach der Epitaxie als auch nach einem Aktivierungsschritt 
mittels Laser-Ausheilung durch eine 4-Punkt-Widerstandsmessung charakterisiert. Die 
analysierte Probe verfügte über eine 50 nm dicke Si1-xCx:P Schicht mit einer 
Phosphorkonzentration von 2,2 at/cm³, einer substitutionellen Kohlenstoffkonzentration von 
1,7 at.% (ermittelt durch XRD), bzw. einen Gesamtkohlenstoffgehalt von 1,75 at.% (durch SIMS-
Analyse bestimmt). Sowohl nach der Si1-xCx:P Epitaxie als auch nach dem Laser 
Aktivierungsschritt betrug der Schichtwiderstand 1,8 m cm, woraus ein voll substitutioneller 
Phosphoreinbau bereits während der Epitaxie geschlussfolgert werden kann.  
Die Variation des Phosphinflusses hat jedoch neben der Beschleunigung der Wachstumsrate 
noch tief greifendere Effekte, wie Abbildung 46 verdeutlicht. Dargestellt ist die 
Phosphorkonzentration von sieben Epitaxieschichten sowie die dazugehörige substitutionelle 
und Gesamtkohlenstoffkonzentration.  
 
 Abbildung 46 
Konkurrierende Inkorporation von Kohlenstoff (■=SIMS bzw. ▲ XRD) und 
Phosphor () 
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Für die ersten drei Proben wurde der Methylsilanfluss während der Epitaxie auf einem Niveau 
von 270 sccm konstant gehalten. Der Phosphinfluss wurde variiert zwischen 50, 100 und 195 
sccm. Im zweiten Teil, für die Proben 4 bis 7 wurde die entgegengesetzte Herangehensweise 
gewählt: Hier wurde der Phosphinfluss auf 100 sccm konstant gehalten und Methylsilan variiert 
(116, 166, 230 und 270 sccm). Für den Fall variierter Phosphinflüsse ergeben sich nur geringe 
Auswirkungen auf den resultierenden Kohlenstoffgehalt. Die Gesamtkohlenstoffkonzentration 
bleibt wie erwartet auf nahezu gleichbleibendem Niveau. Allerdings sinkt die substitutionelle 
Kohlenstoffkonzentration mit steigendem Phosphorangebot leicht ab. Dieser Effekt lässt sich 
nicht durch die Verfälschung der XRD-Messung aufgrund des Einflusses von Phosphor erklären. 
Der Atomradius von Phosphor ist zwar größer als der von Kohlenstoff, jedoch immer noch 
geringer als der von Silizium. Ein sehr hoher Phosphorgehalt würde demnach die tensile 
Verspannung sogar noch verstärken, sie aber nicht aufheben. Für die vorliegenden Experimente 
konnte lediglich ein vernachlässigbar geringer Einfluss von Phosphor auf die Verschiebung der 
Gitterkonstante festgestellt werden. Stattdessen ist wahrscheinlicher, dass Phosphor den 
substitutionellen Einbau von Kohlenstoff verhindert. Der Effekt sei an dieser Stelle mit 
konkurrierendem Verhalten um substitutionelle Gitterplätze beschrieben. Dies scheint sich zu 
bestätigen, betrachtet man die Proben 4 bis 7. Hier führt ein kontinuierlich steigendes Angebot 
an Methylsilan zwar zu einem höheren Einbau von Kohlenstoff (sowohl substitutionell als auch 
bezogen auf den Gesamtkohlenstoffgehalt), die Phosphorkonzentration fällt jedoch merklich ab, 
obwohl der Phosphinfluss konstant gehalten wurde. Dies lässt sich nur mit einem 
konkurrierenden Verhalten von Kohlenstoff und Phosphor um die substitutionellen Gitterplätze 
erklären. Für die Epitaxie lässt sich daraus die Schlussfolgerung ziehen, dass Methylsilan und 
Phosphin nicht entkoppelt betrachtet werden dürfen, sondern stets simultan variiert werden 
müssen, um unbeabsichtigte Variationen der jeweiligen Gehalte zu vermeiden. Weiterhin wurde 
der Einfluss der Phosphorkonzentration auf die Ätzrate der verwendeten HCl/GeH4-Methode 
untersucht. Da die dafür notwendigen Untersuchungen sowohl auf Si(001)- als auch auf Si(011)-
Substrat durchgeführt wurden, sollen die Ergebnisse im Rahmen des folgenden Kapitels näher 
erörtert werden. 
4.6.4 Einfluss der Substratorientierung 
Bei der Wahl geeigneter Substrate für die Herstellung von Hochleistungsmikroprozessoren hat 
sich historisch die Verwendung von Si mit einer (001)-Oberflächenorientierung bewährt mit 
Transistorkanälen, die eine Stromflussrichtung in <011> ausnutzen. Diese Kombination 
ermöglicht die bestmögliche intrinsische Elektronenmobilität. Die Mobilität der Elektronenlöcher 
ist in dieser Geometrie zwar vergleichsweise niedrig, sie wird jedoch durch Verwendung von 
Stressoren wie z. B. embedded SiGe und kompressiver Nitridschichten wieder erhöht [THO06, 
FLA10]. Aufgrund der für die 45 nm CMOS-SOI-Technologie vorliegenden (001)/<011>- 
Transistororientierung ergeben sich die in Abbildung 47 dargestellten, vereinfachten 
kristallografischen Orientierungen.  
62 
 
   
 Abbildung 47 
Kristallorientierungen des verwendeten Si-Substrates sowie die sich ergebende 
Kristallgeometrie nach Ätzen der Cavity 
 
Demzufolge muss während des epitaktischen Wachstums neben der (001)-Kristallorientierung 
auch die höher indizierte (011)-Orientierung bedient werden. Die verschiedenen Ebenen 
unterscheiden sich nicht nur in ihrer relativen atomaren Belegungsdichte, sondern auch in Bezug 
auf die Dichte an dangling bonds. Während die Si(001)-Orientierung eine atomare 
Belegungsdichte von 6,8 Atomen/nm² und eine dangling-bond-Dichte von 1,36 1015 cm-2 
aufweist, ist die Belegungsdichte der Si(011)-Ebene mit 9,5 Atomen/nm² deutlich höher bei 
gleichzeitig geringerer dangling-bond-Dichte von 9,6 1014 cm-2. Die bestehenden Unterschiede 
der strukturellen Eigenschaften lassen bereits starke Differenzen der Wachstumsdynamik 
vermuten. Dass das Vorhandensein verschiedener Kristallebenen die Entwicklung defektfreier 
Epitaxieprozesse deutlich erschwert, verdeutlicht Abbildung 48. Das 
transmissionselektronenmikroskopische Bild zeigt eine NMOS-Transistorstruktur, in welche  
Si1-xCx mit dem in Kapitel 4.6.1 beschriebenen CDE-Prozess eingebracht worden ist. Im 
vorliegenden Fall wurde jedoch nicht wie in Abbildung 42 dargestellt die Abscheidung bei 550 °C 
durchgeführt, sondern es wurde eine leicht erhöhte Abscheidetemperatur von 570 °C benutzt. 
Bedingt durch eine starke Erhöhung der Wachstums- und Ätzraten verspricht die Erhöhung 
(Steigerung) der Depositionstemperatur um 20 K einen dreifach erhöhten Durchsatz. Im Rahmen 
der Weiterentwicklung der Si1-xCx-Prozesse wurde diese Rezeptabwandlung für eine bessere 
Tauglichkeit für die Volumenproduktion evaluiert. 
 
 Abbildung 48 
TEM-Abbildung eines n-Kanal-Transistors mit stark gestörtem Si1-xCx-
Wachstum auf den Seitenwänden der Gräben  
Si (001)
<110> Si:C-P Si:C-PSi:C-P Si:C-P<001>
<110>
a
(110)
(100)
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Bedingt durch das TEM-Abbildungsprinzip wird der Elektronenstrahl an Gitterfehlern wie z. B. 
Stapelfehlern, Versetzungen oder Zwillingen gestreut. Der sich ergebende Intensitätsverlust 
führt dazu, dass derartige Kristallfehler dunkel im Bild erscheinen.  Entsprechend Abbildung 49 
sind an der Grenzfläche zwischen dem Si(001)-Cavity-Boden zur Si1-xCx-Schicht sind keine 
Gitterfehler erkennbar. Das Material wächst völlig defektfrei und ungestört. Im Gegensatz dazu 
ist eine signifikante Stapelfehlerdichte entlang der Si(011)-Seitenwand deutlich zu erkennen. In 
Abbildung 42 wurde bereits vorgestellt, wie durch die Ausbalancierung der Dauer der 
Depositions- und Ätzzyklen ein defektfreies Si1-xCx-Wachstum erreicht werden kann. Für den 
vorliegenden Fall führten die bekannten Optimierungsmethoden jedoch nicht zum erwünschten 
Erfolg, was den Schluss zulässt, dass sich im betrachteten erhöhten Temperaturbereich Effekte 
überlagern, die zu dem starken anisotropen Wachstum führen. Zu diesem Zweck wurden 
Untersuchungen auf unstrukturierten Substraten durchgeführt, die entweder die Standard-
Si(001)-Oberflächenorientierung bzw. eine Si(011)-Orientierung besitzen. Somit ist es möglich, 
das Wachstum vom Cavity-Boden aus und von der (011)-orientierten Seitenwand unabhängig 
voneinander auf blanken Wafern zu charakterisieren und die sich ergebenden Unterschiede 
herauszuarbeiten. Es wurden die Phosphorkonzentration, die Abscheidetemperatur sowie der 
Abscheidedruck während des epitaktischen Wachstums variiert. Neben den Wachstumsraten 
wurde der Einbau der für die Epitaxie relevanten Spezies Kohlenstoff, Phosphor und Germanium 
näher untersucht. Des Weiteren wurden die Defektdichten mithilfe eines inline-Dunkelfeld-
Inspektionssystems (KLA Surfscan SP1) bestimmt, die die epitaktische Qualität widerspiegeln. Für 
die Ermittlung der epitaktischen Schichtdicken sowie der substitutionellen 
Kohlenstoffkonzentration wurden HR-XRD-Analysen zu Hilfe gezogen, die im Fall von Si(011)-
Substrat am Si-220-Reflex durchgeführt wurden. Abbildung 49 zeigt die XRD-Spektren von zwei 
Proben mit niedriger Phosphorkonzentration, die unter identischen Wachstumsbedingungen 
hergestellt wurden, aber deren Abscheidung links in der Abbildung auf Si(001)-Substrat und 
rechts auf Si(011)-Substrat vorgenommen wurde. 
 
Abbildung 49 
Vergleich der HR-XRD-Analysen von Si1-xCx-Schichten, die unter identischen Wachstumsbedingungen auf 
unterschiedlich orientierten Si-Substraten abgeschieden wurden: 
links: Si1-xCx auf Si(001)-Substrat, Messung am 004-Reflex. C = 1,66 at.%, 6,5 nm 
rechts:  Si1-xCx auf Si(011)-Substrat, Messung am 022-Reflex. C = 1,34 at.%, 31,7 nm 
 
Entgegen ersten Annahmen, dass ein erhöhter Kohlenstoffeinbau auf der (011)-Ebene die 
beobachteten Kristalldefekte verursacht, zeigt sich, dass der substitutionelle Kohlenstoffgehalt 
auf der (011)-Ebene im Vergleich zur Standardorientierung eher verringert ist: Während auf die 
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Si(001)-Standardorientierung ein Kohlenstoffgehalt von 1,67 at.% nachgewiesen werden konnte, 
wurde unter gleichen Wachstumsbedingungen auf Si (011) lediglich 1,34 at.% Kohlenstoff 
erreicht. Abbildung 50, links zeigt weiterhin, dass der Effekt der geringeren 
Kohlenstoffinkorporierung auf (011)-Substrat im Vergleich zu (011)-Substraten auch dann 
Bestand hat, wenn eine gezielte Variation der Phosphorkonzentration durchgeführt wird.  
  
Abbildung 50 
Vergleich des substitutionellen Kohlenstoffgehaltes von Si1-xCx-Schichten, abgeschieden auf (001)- sowie 
(011)-Oberflächenorientierung für Proben mit niedriger (11020 at/cm²), mittlerer (2,31020 at/cm²) und 
hoher (51020 at/cm²) Phosphorkonzentration 
 
Weiterhin wurde für die Probenserie der prozentuale Anteil des substitutionellen 
Kohlenstoffgehaltes (ermittelt aus der XRD-Messung) am Gesamtkohlenstoffgehalt (ermittelt aus 
SIMS-Messungen) bestimmt („Substitutionalität“). Die so erhaltenen Werte sind rechts in 
Abbildung 50 dargestellt. Für die auf (001)-Substrat abgeschiedenen Schichten stellen sich dabei 
Werte über 90 % ein, die auf einen geringfügigen interstitiellen Kohlenstoffanteil schließen 
lassen. Wird hingegen auf die Si(011)-Oberflächenorientierung gewechselt, werden für die 
Substitutionalität kaum mehr Werte über 77 % erreicht. Auf dieser Kristallebene ist demnach 
innerhalb der betrachteten Depositionsbedingungen mit hohen Anteilen interstitiellem 
Kohlenstoff zu rechnen. Weiterhin werden für Schichten, die in (011)-Orientierung deponiert 
wurden, stets geringere Schichtdicken beobachtet. Aus Abbildung 49 wird deutlich, dass sich die 
Wachstumsrate auf das (011)-Substrat halbiert. Da es sich bei der Herstellung der Proben um 
einen CDE-Prozess handelt, kann nicht allein durch Betrachtung einer Probe geschlussfolgert 
werden, ob eine Erniedrigung der Schichtdicke aus einer Verringerung der Depositionsrate 
und/oder aus einer Erhöhung der Ätzrate resultiert. Infolge gezielter Variation der Ätzzeiten 
wurden die Ätz- und Depositionsraten für Proben unterschiedlicher Phosphorkonzentration 
berechnet. Neben einer Ätzzeit von 90 s innerhalb der Ätzzyklen wurde 105 s Ätzzeit verwendet. 
Abbildung 51 zeigt die ermittelten Wachstums- und Ätzraten für Proben mit variierter 
Phosphorkonzentration. 
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Abbildung 51 
Vergleich der Wachstums- und Ätzraten von Si1-xCx-Schichten, abgeschieden auf (001)- sowie (011)-
Oberflächenorientierung für Proben verschiedener Phosphorkonzentration 
 
Neben generell erhöhter Wachstumsraten für das Si(001)-Substrat im Vergleich zu Si (011) zeigt 
sich eine Abhängigkeit der Wachstumsraten vom Phosphorgehalt der Proben. Während mittels 
der Standardorientierung eine sukzessive Erhöhung der Wachstumsraten mit steigendem 
Phosphorgehalt nachgewiesen werden kann, vgl. Abbildung 45, ist der Befund in der Si(011)-
Oberflächenorientierung nicht eindeutig. Betrachtet man allerdings den Vergleich der Ätzraten 
für verschiedene phosphorhaltige Proben (Abbildung 51, rechts), zeigt sich aufgrund einer 
erhöhten Phosphorkonzentration für die beiden Oberflächenorientierungen eine starke 
Beeinflussung der Ätzraten. Durch Phosphor wird also nicht nur die Erhöhung der 
Wachstumsraten positiv beeinflusst, sondern auch der Ätzvorgang begünstigt. Die 
Ätzratenerhöhung infolge aktivierter n-Dotanden, wie Arsen oder Phosphor durch Verwendung 
fluorhaltiger Ätzmedien, wurde bereits intensiv untersucht [WIN87]. An dieser Stelle kann die 
Wirkung auch für das eingesetzte HCl-basierte Ätzmedium bestätigt werden. 
Neben der Analyse der Wachstums- und Ätzraten liefern Probenserien mit variierten Ätzzeiten 
innerhalb der Ätzzyklen bei gleichzeitiger Konstanz aller anderen Prozessparameter Aufschluss 
über die An- oder Abreicherung der verschiedenen Spezies durch den verwendeten Ätzprozess. 
Zu diesem Zweck wurden SIMS-Analysen an zwölf Wafern durchgeführt. Sechs Wafer wurden 
mit 105 s Ätzzeit deponiert und sechs Proben mit 90 s Ätzzeit. Weiterhin wurden die 
Phosphorkonzentrationen zwischen niedriger (11020 at/cm²), mittlerer (2,31020 at/cm²) und 
hoher (51020 at/cm²) Konzentration variiert. Die Proben wurden sowohl auf Si(001)- als auch auf 
Si(011)-Substrat abgeschieden. Aus den ermittelten SIMS-Quantifizierungen wurde der Quotient 
aus den Werten, die nach 90 s und 105 s Ätzzeit ermittelt wurden, gebildet und in Abbildung 52 
veranschaulicht. Die so ermöglichte Normierung der SIMS-Werte lässt nun Aufschlüsse darüber 
zu, ob sich durch eine verlängerte Ätzzeit eine Spezies mehr oder weniger in der verbleibenden 
Si1-xCx „anreichert“, und wenn ja, ob eine Substratabhängigkeit erkennbar ist. Nehmen die in 
Abbildung 52 dargestellten Abszissenwerte Zahlen größer als eins an, kann von einer 
Anreicherung durch den Ätzvorgang ausgegangen werden. 
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Abbildung 52 
Das mittels der SIMS-Analyse berechnete Verhältnis der Inkooperation verschiedener 
Spezies für CDE-Prozesse mit 90 s Ätzzeit im Vergleich zu 105 s Ätzzeit. Für alle Spezies 
kann eine Anreicherung durch verlängertes Ätzen in der verbleibenden Si1-xCx-Schicht 
nachgewiesen werden (alle Werte sind größer als 1). 
 
Es zeigt sich, dass die drei Spezies, die am Si1-xCx-Wachstum beteiligt sind, stark unterschiedlich 
reagieren: Für Kohlenstoff nehmen die Konzentrationen sowohl auf Si (001) als auch auf Si (011) 
in etwa die gleichen Werte ein und sind geringfügig größer oder gleich eins. Beim Ätzen wird 
Kohlenstoff also auch abgetragen und kann beispielsweise als CCl4 desorbieren. Die 
Desorptionsrate von CCl4 muss also innerhalb der gewählten Wachstumsbedingungen in etwa 
der von SiCl4 entsprechen. Für Germanium lassen sich stets Werte deutlich größer als eins 
nachweisen. Der Effekt dabei ist aber eher ein vermehrter Einbau von Germanium bei längeren 
Ätzzeiten, da es als Spezies zur Unterstützung des Ätzprozesses durch die Erniedrigung der 
Desorptionsrate fungiert. Die starke Streuung in den Werten muss eher als SIMS-Artefakt 
gedeutet werden, da keine geeigneten SIMS-Standards vorlagen, die den 
Germaniumkonzentrationen in den Proben gleichkommen und so zur Kalibrierung herangezogen 
werden konnten. Die Analyse der Phosphorkonzentrationsunterschiede zeigt deutlich, dass mit 
einer hohen Anreicherung von Phosphor sowohl auf das Si(001)- als auch auf Si(011)-Substrat zu 
rechnen ist. Die Desorptionsrate von PCl3 ist gegenüber der von CCl4 oder SiCl4 stark erniedrigt. 
Für die Si(011)-Orientierung verstärkt sich dieser Effekt sogar. Für die Entwicklung defektfreier 
CDE-Prozsesse bedeutet dies als Schlussfolgerung, dass bei einer Korrektur der Ätzzeit innerhalb 
der Ätzzyklen die Phosphorkonzentration in der verbleibenden Matrix beeinflusst wird und stets 
nachjustiert werden muss. 
Einer der wichtigsten Parameter beim epitaktischen Wachstum ist die verwendete 
Prozesstemperatur. Wie im TEM-Bild in Abbildung 48 gezeigt, führt eine geringfügige Erhöhung 
der Temperatur (hier: 20 K im Vergleich zum defektfreien Vergleichsprozess) zu völlig anderen 
Wachstumsbedingungen, die die Kristallinität der Schichten maßgeblich beeinflussen. Um die 
Unterschiede im vorliegenden Fall zu klären, wurden weiterführende Analysen zum Verhältnis 
der Ätz- und Depositionsraten für das Si(001)- und Si(011)-Substrat vorgenommen. 
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Abbildung 53 
Vergleich der Wachstums- und Ätzraten bei 550 °C und 570 °C Abscheidetemperatur für die 
Si(001)- und Si(011)-Oberflächenorientierung 
 
Es zeigt sich, dass für 550 °C, also der Temperatur, wo ein kristalldefektfreies Wachstum in der 
gesamten Cavity beobachtet werden konnte, die Wachstumsrate auf der (001)-Ebene etwa 25 % 
höher ist als auf der (011)-Ebene. Die Ätzraten hingegen nehmen vergleichbare Werte für beide 
Orientierungen ein. Wechselt man nun in ein Wachstumsregime höherer Temperatur, so zeigt 
sich, dass die Wachstumsraten für die (001)-Orientierung im Vergleich zur (011)-Orientierung um 
rund 20 % erhöht ist. Der Unterschied in den Ätzraten beträgt jedoch 40 %. Die Ätzrate auf der 
(011)-Orientierung ist stark verringert. Möchte man in diesem Temperaturbereich also 
kristalldefektfreies Wachstum erzeugen, ist mit einer hohen Anisotropie der Ätzraten zu 
rechnen. Eine Möglichkeit, die auftretenden Anisotropien zu vermindern, kann die Änderung des 
Abscheidedruckes unter isothermen Bedingungen darstellen.  
Im Folgenden sollen die Auswirkungen einer veränderten Prozesstemperatur und des -druckes 
auf die Substitutionalität, den Einbau der Spezies auf Si(001)- und Si(011)-Substrat sowie auf die 
Defektdichten der Si1-xCx-Schichten untersucht werden. Wie bereits anhand Abbildung 50 
festgestellt wurde, unterscheidet sich der Anteil des substitutionellen Kohlenstoffs am 
Gesamtkohlenstoffanteil für unterschiedliche Substrate, wobei verschiedene 
Phosphorkonzentrationen jedoch nur einen marginalen Einfluss aufweisen. In Abbildung 54 ist 
nun die Abhängigkeit des anteilig substitutionellen Kohlenstoffs bei variiertem Prozessdruck 
sowie für variierte Prozesstemperaturen veranschaulicht. Der Phosphorgehalt für alle Proben 
wurde dabei konstant bei 2,31020 at/cm² gehalten.  
 
Abbildung 54 
Vergleich des anteiligen substitutionellen Kohlenstoffgehaltes von Si1-xCx-Schichten, abgeschieden auf 
(001)- sowie (011)-Oberflächenorientierung für variierten Prozessdruck und variierte Prozesstemperatur 
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Für eine Variation der Prozessparameter Druck und Temperatur zeigen sich deutliche Einflüsse 
auf den substitutionellen Kohlenstoffeinbau. Es konnte eine direkte Abhängigkeit zwischen 
Druck und Kohlenstoffeinbau festgestellt werden. Offenbar führt der hohe Depositionsdruck 
unter isothermen Prozessbedingungen zum effektiveren „festpinnen“ der Kohlenstoffatome 
bedingt durch eine geringere Diffusionslänge. Beim höchsten verwendeten Druck P3 wurde ein 
interstitieller Kohlenstoffeinbau sogar völlig unterdrückt. Der Einfluss der Temperatur auf die 
Substitutionalität wurde zwar bereits ausführlich in Kapitel 3.4 für die Abscheidung nicht-
selektiver Schichten mithilfe eines kontinuierlichen UHV-CVD-Prozesses diskutiert, es soll hier 
deshalb nur angemerkt werden, das für ein CDE-basierten LP-CVD-Prozess gleiche Effekte 
nachgewiesen werden konnten. Die Forderung nach geringer Prozesstemperatur, die mit der 
Unterdrückung der Oberflächendiffusion einhergeht, bestätigt sich. Diese Forderung kann auch 
auf das Si(011)-Substrat ausgeweitet werden. Für die betrachtete Probenserie, die unter 
isothermen bzw. isochoren Prozessbedingungen hergestellt wurde, wurden weiterhin SIMS-
Analysen zur Quantifizierung des Phosphor- und Kohlenstoffgehaltes auf Si(001)- und Si(011)-
Substraten vorgenommen. Abbildung 55 zeigt die betrachteten Spezies Kohlenstoff und 
Phosphor, wobei hier bereits das Verhältnis der durch SIMS- bzw. XRD-Analyse erhaltenen 
Konzentrationswerte auf (011)-Oberflächen im Vergleich zur (001)-Oberfläche wiedergegeben 
wird. Werte größer als eins bedeuten hierbei, dass eine Affinität bezüglich des Einbaus der 
jeweiligen Spezies besteht, wenn die epitaktische Schicht auf Si(011)-orientiertem 
Siliziumsubstrat abgeschieden wurde. 
 
Abbildung 55 
Einbau von Phosphor und Kohlenstoff im Verhältnis (011) zur (001)-
Ebene 
 
Wie bereits erwähnt, ist der Einbau von Kohlenstoff auf (011)-Oberflächen gegenüber der (001)-
Orientierung leicht erschwert. Darüber hinaus erkennt man für den Einbau von Phosphor eine 
klare Affinität für die (011)-Oberfläche. Es zeigt sich auch, dass mit steigendem Depositionsdruck 
der Einbau von Phosphor auf der (011)-Oberfläche begünstigt wird. Da Phosphor nicht nur als 
oberflächenaktiver Stoff die Epitaxie unterstützt, sondern auch wie festgestellt die Ätzrate 
erhöht, bietet sich durch die gezielte Druckvariation ein Parameter, um die Anisotropie zwischen 
der (001)- und (011)-Oberfläche aufzuheben. Offenbar führt die Erhöhung des 
Depositionsdruckes zu einem deutlich erhöhten Phosphoreinbau. Diesbezüglich ist anzumerken, 
dass für das Depositionsregime bei erhöhtem Druck auf Si (011) im Vergleich zur Si(001)-
Orientierung nahezu doppelt so viel Phosphor eingebaut wird (Faktor 1,8). Da Phosphor direkt zu 
einer Erhöhung der Ätzrate führt, kann in diesem Druckregime gestörtes kristallines Material 
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effektiver von der Cavity-Seitenwand abgetragen werden. Die Wirkung der Druckerhöhung auf 
die Verbesserung der Kristallinität spiegelt sich auch in Defektdichtemessungen wider, die 
mittels SP1TM-Analysen auf blanken Wafern ermittelt werden konnten (Abbildung 56). Zwar geht 
die Erhöhung des Abscheidedrucks mit einer leichten Erhöhung der Defektdichte auf (001)-
orientierten Wafern einher, der bemerkenswerte Sprung der Defektdichte für das (011)-Substrat 
von einem stark erhöhten auf ein sehr niedriges Defektlevel spricht jedoch für sich. 
 
Abbildung 56 
SP1™-Messung zur Ermittlung der Defektanzahl  
 
Die Übertragung der erhaltenen Ergebnisse anhand von blanken Wafern auf die Deposition 
strukturierter Proben zeigt sich in Abbildung 57. Dargestellt ist eine TEM-Aufnahme nach der 
epitaktischen Abscheidung von phosphordotierten Si1-xCx im erhöhten Druckbereich P3. Alle 
anderen Parameter wurden konstant gehalten (vgl. Abbildung 48).  
 
Abbildung 57 
Kristalldefektfreies Wachstum von Si1-xCx bei 570 °C im 
Wachstumsregime unter erhöhtem Abscheidedruck 
während der Epitaxie 
 
Wie deutlich zu erkennen ist, führt lediglich die Variation des Prozessdruckes, der mit einer 
erhöhten Phosphorinkorporation auf (011)-orientierter Si-Oberfläche einhergeht, zu 
kristalldefektfreiem Wachstum. Die Anisotropie der Ätzraten zwischen (001)- und (011)-
orientierter Kristalloberfläche konnten erfolgreich aufgehoben werden. 
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Zusammenfassung 
 
Mithilfe des LP-CVD Verfahrens, basierend auf dem Präkursor Silcore (Trisilan), wurden in-situ 
phosphordotierte Si1-xCx-Schichten mit einer Phosphorkonzentration von 4,5·10
20 at/cm³ 
demonstriert. Es wurde nachgewiesen, dass sowohl die Wachstumsrate als auch die Ätzrate mit 
höherer Phosphorkonzentration ansteigt. Aufgrund eines konkurrierenden Einbaus von 
Phosphor und Kohlenstoff auf substitutionelle Gitterplätze müssen die beiden Spezies stets 
gekoppelt betrachtet werden. Erhöht man den Gasfluss nur einer Spezies, so wird die 
Konzentration der anderen abfallen. 
Untersuchungen auf Si(001)- und Si(110)-orientierten Substraten haben eine starke 
Orientierungsabhängigkeit für alle Elemente ergeben, die am epitaktischen Wachstum beteiligt 
sind. Während für Germanium und Kohlenstoff eine Verringerung des Einbaus auf Si(110)-
Oberflächen aufgezeigt werden konnte, wurde für Phosphor ein verstärkter Einbau 
dokumentiert. 
Neben dem Einbau der Elemente wurden auch die Wachstums- und Ätzraten auf Si(110)-
Substraten untersucht. Im Gegensatz zur Si(001)-Standardorientierung wurde eine Reduzierung 
beider Raten festgestellt. Aufgrund der unterschiedlichen Kristallorientierungen findet sich 
sowohl für die Depositions- als auch für die Ätzrate eine Anisotropie. Es wurde weiterhin 
ermittelt, dass die Anisotropie der beiden Raten steigt, wenn die Wachstumstemperatur erhöht 
wird. Da im Gebiet erhöhter Wachstumstemperatur die Ätzrate auf dem Si(110)-Substrat nur 
etwa halb so groß ist wie jene auf Si (001), sind Wachstumsdefekte an den Seitenwänden 
erkennbar, die aus der unvollständigen Rückätzung des Materials resultieren. Um dennoch ein 
defektfreies Wachstum zu erhalten, wurde eine Erhöhung des Druckes während der Deposition 
vorgeschlagen. Die Druckerhöhung bewirkt, dass mehr Phosphor in die epitaktischen Schichten 
eingebaut werden kann. Dadurch steigt wiederum die Ätzrate an, was die Entfernung von 
kristallfehlerbehaftetem Material auf der Si(110)-Cavity-Seitenwand begünstigt. Auf diese Weise 
konnte ein kristalldefektfreies Wachstum demonstriert werden. 
 
  
 
 
71 
5.  
5.1 Definition der Relaxation von Si1-xCx 
In Kapitel 2.1 wurde bereits erläutert, dass sich im Fall pseudomorphen Wachstums einer 
Epitaxieschicht, die sich hinsichtlich ihrer Gitterkonstante vom Substrat unterscheidet, eine 
Anpassung des in-plane-Gitterparameters aII einstellt. Lediglich die Gitterkonstante senkrecht zur 
Substratoberfläche a wird vergrößert (wie im Fall von SiGe) bzw. verkleinert (wie im Fall für  
Si1-xCx), es gilt demnach: 
0
a
a
II
II
       
(59) 
0
a
a
II        
(60) 
Bedingt durch die laterale Anpassung der Elementarzelle, die mit einer tetragonalen Verzerrung 
des Gitters einhergeht, wird Energie in der Epitaxieschicht gespeichert. Für Epitaxieschichten aus 
dem System Silizium-Germanium sind die Einflussfaktoren und die Mechanismen, die zur 
Spannungsrelaxation führen, sowie deren mathematische Beschreibung sehr gut untersucht,    
sodass dieses System zunächst als Referenz für die Betrachtung von Relaxationsvorgängen 
herangezogen wird. Das Wachstum pseudomorpher SiGe-Schichten auf Silizium wird maßgeblich 
durch zwei Einflussfaktoren festgelegt: die Schichtdicke und Germaniumkonzentration, die die 
gespeicherte elastische Energie bestimmen. Beide Faktoren beeinflussen die sogenannte 
kritische Schichtdicke, die den Grenzzustand beschreibt, in dem die elastische Energie nicht 
länger gespeichert werden kann, sondern durch die Bildung von Anpassungsversetzungen 
abgebaut wird [MAT74, PEO85, COH94]. Man spricht je nach Relaxationsgrad von teil- oder 
vollrelaxierten SiGe-Schichten. Die so einsetzende plastische Spannungsrelaxation wird auch 
aufgrund von äußeren Einflussfaktoren wie der Temperatur getrieben, die auf die Bildung von 
Versetzungen, deren Multiplikation und das Gleiten großen Einfluss hat [GOS94, SCH96, FIC95, 
FIC97, SCW03]. 
Die Quantifizierung des Relaxationsgrades beruht nach Gleichung 41 auf dem Vergleich der 
epitaktischen Gitterkonstante parallel zur Substratoberfläche aSiGe zum unverspannten, 
relaxierten Gitterparameter aII,SiGe,relax: 
Sirelax,SiGe
SiSiGe,II
aa
aa
R
      
(61) 
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Abbildung 58 
Vereinfachte Darstellung einer pseudomorphen, vollverspannten SiGe-
Schicht (links) und durch eine Anpassungsversetzung einer teilrelaxierten 
SiGe-Schicht (rechts) auf Siliziumsubstrat 
 
Messtechnisch lässt sich die Relaxation der Gitterparameter mittels -2 -Scans über 
hochauflösende Röntgenbeugung zwar erkennen, aber nicht quantifizieren: Abbildung 59 
veranschaulicht beispielhaft die Spektren vierer SiGe-Schichten, die durch nachfolgende 
thermische Behandlungen in unterschiedlichen Relaxationsgraden resultieren. Es zeigt sich, dass 
eine fortschreitende Relaxation zu einer geringeren Winkeldifferenz führt, den auch ein 
geringerer Germaniumgehalt verursachen würde. Weiterhin wird durch die Ausbildung der 
Anpassungsversetzungen die dynamische Streuung der Röntgenstrahlung behindert, was zum 
Verlust der Schichtdickenoszillationen führt. Somit sind stets weitere Analysen nahe eines 
asymmetrischen Reflexes wie z. B. Si 224 notwendig, die Aussagen über den relaxierten 
Gitterparameter parallel zur Wachstumsrichtung treffen, und damit auch zum Relaxationsgrad, 
wie in Gleichung 62 beschrieben. 
 
Abbildung 59 
-2 HR-XRD-Analyse von einer vollverspannten, zweier teilrelaxierten und einer voll-
relaxierter SiGe-Schicht 
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Die Ermittlung der für die Bestimmung des Relaxationsgrades notwendigen Gitterkonstanten 
erfolgt, wie in Kapitel 3.1 beschrieben und in Abbildung 60 veranschaulicht, am asymmetrischen 
224-Siliziumreflex. Aus den ermittelten hkl-Koordinaten des Schichtpeaks lassen sich die 
senkrecht und parallel zur Wachstumsrichtung stehenden Gitterparameter wie folgt ableiten: 
Si
SiGe
Si
SiGe,II a
h
h
a
      
(62) 
Si
SiGe
Si
SiGe, a
l
l
a
      
(63) 
 
Abbildung 60 
Reciprocal space maps um den Si-224-Reflex für eine vollverspannte SiGe-Schicht (links) und eine um 25 % 
teilrelaxierte SiGe-Schicht (rechts) 
 
Aus Abbildung 60 wird deutlich, dass die Relaxationsvorgänge einer SiGe-Schicht mit einer 
Änderung sowohl in h- als auch k-Koordinaten einhergehen. Mit zunehmender Relaxation 
verschiebt sich der Schichtpeak in Richtung kleinerer h-Werte, sprich die Gitterkonstante parallel 
zur Wachstumsrichtung erhöht sich. Gleichzeitig nimmt die Winkeldifferenz in l-Richtung ab, was 
mit einer Verkleinerung der senkrechten Gitterkonstante erklärbar ist. Die SiGe-Schicht passt 
sich mehr und mehr dem Gitterparameter des Siliziumsubstrates an. Die Verschiebung des SiGe-
Maximums erfolgt dabei auf einer vorgegebenen Trajektorie, die den Endpunkt (100 % 
Relaxation) auf einer gedachten Linie zwischen Si-Substratpeak und dem Koordinatenursprung 
findet. Der relaxierte Gitterparameter aSiGe,relax berechnet sich unter Berücksichtigung der 
Querkontraktionszahl  wie folgt: 
 (64) 
 (
   
Mit diesen Vorbetrachtungen am Beispiel von relaxierten SiGe-Substraten soll nun die Relaxation 
von Si1-xCx näher betrachtet werden. Die Voraussetzungen für die Relaxation von     Si1-xCx-
Schichten unterscheiden sich dabei grundlegend: Durch die geringe Löslichkeit von Kohlenstoff 
im Siliziumgitter (siehe Kapitel 2.3.1) gelten Si1-xCx-Schichten mit x > 0,0004 at.% generell als 
Si
SiGe
SiGe
Si
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metastabil. Germanium hingegen ist vollständig in Silizium löslich, lediglich die bei der Epitaxie 
auf Siliziumsubstrat resultierende Gitterfehlpassung limitiert einen beliebig hohen 
Germaniumgehalt der Schichten. 
Um die Relaxation der Schichten näher zu beobachten, wurde ein 300 mm Siliziumwafer, der 
ganzflächig mit 70 nm Si0.982C0.018  beschichtet wurde, in 4x4 cm große Probenstücke zerteilt und 
in einem Rapid-Thermal–Anneal-Ofen (Solaris 75 von Fa. Surface Science Integration/L&B 
Semiconductor Solutions Ltd) unter Argon-Atmosphäre einer definierten Temperaturbehandlung 
ausgesetzt. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 150 K/s, wobei die jeweilige Prozesstemperatur 
für 10 s gehalten wurde. Die thermischen Behandlungen wurden in einem Temperaturbereich 
von 710…1020 °C durchgeführt. Vor und nach der thermischen Behandlung wurden die 
Probenstücke durch HR-XRD-Analysen ( -2 Scans sowie 004 und 224 RSM) untersucht. 
Abbildung 61 zeigt die ermittelten -2 -Scans. 
 
Abbildung 61 
-2 HR-XRD-Analyse von Si1-xCx-Schichten mit unterschiedlichem 
Relaxationsgrad 
 
Vergleicht man die ermittelten Spektren mit denen von getemperten SiGe-Proben (Abbildung 
59), sind grundlegende Unterschiede zu beobachten. Zunächst fällt auf, dass selbst bei Proben, 
die einem hohen thermischen Budget ausgesetzt waren, und somit ein hohes Maß an Relaxation 
aufweisen sollten, noch Schichtdickenoszillationen verzeichnet werden können. Die Ausbildung 
von Versetzungen, die die dynamische Röntgenstreuung behindern würde, kann hier bereits als 
unwahrscheinlich betrachtet werden. Auch die Intensität des Schichtpeaks bleibt auf gleich 
hohem Niveau. Wie erwartet, bewegt sich der Si1-xCx-Schichtpeak mit steigendem thermischen 
Budget in Richtung Silizium, was in direkter Korrelation zur steigen Verringerung des out-of-
plane-Gitterparameters steht. Bemerkenswert ist allerdings, dass die Winkeldifferenz zwischen 
Silizium- und Si1-xCx-Schichtpeak Werte um null annehmen kann. Das bedeutet, dass bei 
vollständiger Relaxation die vertikalen Gitterkonstanten von Substrat a ,Si und Epitaxieschicht 
a ,Si identisch sind, was in deutlicher Diskrepanz zum Relaxationsverhalten von SiGe-Schichten 
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steht. Zur genaueren Analyse wurden um den Si004- und Si224+-Reflex reciprocal space maps 
(RSMs) für eine vollverspannte und eine als teilrelaxiert erachtete Si1-xCx-Schicht aufgezeichnet. 
 
Abbildung 62 
Reciprocal  space maps um den Si004- bzw. Si224-Reflex für eine vollverspannte Si1-xCx-Schicht 
und eine teilrelaxierte Si1-xCx -Schicht 
 
Im vollverspannten Fall findet sich im dargestellten RSM um den Si004- und 224-Reflex das 
Maximum, welches Si1-xCx zuzuordnen ist, über dem Siliziummaximum bei höheren l-Werten 
entsprechend der geringeren relativen Gitterkonstante. Es sei zu erwähnen, dass im Fall der 
vollverspanntem Si1-xCx-Schicht eine Kohlenstoffkonzentration von 1,8 at.% berechnet wurde 
(ermittelt aus -2 Scans). Für den Fall einer Si1-xCx-Schicht, die als „teilrelaxiert“ bezeichnet 
wird, wurde eine vergleichbare Probe vom selben Wafer für ca. 2 s bei einer Temperatur von 
1070 °C thermisch behandelt. Der -2 -Scan lieferte für diese Probe eine Verspannung, die 
einem substitutionellem Einbau von 0,95 at.% Kohlenstoff entspricht. Die nachgewiesene 
Verspannung hat sich nach der thermischen Behandlung also nahezu halbiert, ein direkter 
Nachweis für Relaxation. Betrachtet man nun jedoch die RSM um den 004- bzw. 224-Si-Reflex, 
fällt auf, dass sich sowohl im Fall eines 004-Scans als auch für den asymetrischen Si224-Reflex 
lediglich eine Verschiebung des Si1-xCx-Peaks hin zu geringeren l-Werten einstellt. Eine 
Veränderung der h-Werte kann nicht festgestellt werden, die Peakverschiebung im Falle einer 
Relaxation erfolgt entlang einer gedachten Linie parallel zur l-Achse. Da sich im 224-RSM eine 
Veränderung der horizontalen Gitterkonstante aII,Si1-xCx in variierten h-Werten niederschlagen 
würde, wird gefolgert, dass diese Gitterkonstante im Falle der Relaxation konstant bleibt. Die 
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Gitterkonstantenänderung senkrecht zur Substratoberfläche wurde bereits durch -2 Scans 
abgebildet und kann in den gezeigten RSMs bestätigt werden. Dass ein völlig anderer 
Relaxationsmechanismus für Si1-xCx-Proben im Vergleich zu SiGe-Proben vorliegen muss, 
bestätigt auch die an den Proben durchgeführte Atomkraftmikroskopie (AFM). Abbildung 63 
zeigt exemplarisch den Vergleich relaxierter Si1-xCx- mit SiGe-Proben. 
 
Abbildung 63 
AFM-Analysen von Si1-xCx- sowie SiGe-Schichten nach der Deposition 
und nach thermischer Behandlung. Die Bildweite beträgt jeweils 5 
µm.  
 
Die mittleren Ausgangsrauheiten Rms beider Proben sind mit ca. 0,2nm vergleichbar. Für SiGe 
stellt sich jedoch bedingt durch plastische Relaxation über den Mechanismus der 
Anpassungsversetzungen eine Kreuzschraffur, ein sogenanntes Cross Hatch Pattern ein. Darin 
spiegeln sich die Durchstoßungsversetzungen wider, die ein orthogonales Netzwerk von 
Gleitstufen bzw. Gleitlinien an der Oberfläche bilden, welche über AFM-Analyse nachweisbar 
sind. Im Falle von thermisch behandelten Si1-xCx konnte dieser Mechanismus nicht nachgewiesen 
werden. Die Rauigkeit steigt durch eine thermische Behandlung zwar an, es entstehen aber 
keine Anpassungsversetzungen. Die elastische Verspannungsenergie wird im Fall von Si1-xCx nicht 
über die Ausbildung von Anpassungsversetzungen kompensiert. Stattdessen ist davon 
auszugehen, dass substitutionell gelöster Kohlenstoff die Gitterplätze verlässt und auf 
interstitielle Gitterplätze wechselt, wo er keinen Beitrag mehr zur mechanischen Verspannung 
liefern kann. Mit den Platzwechselvorgängen geht eine Anpassung der vertikalen 
Gitterkonstante a ,Si1-xCx einher. Sind nahezu alle Kohlenstoffatome auf interstitielle Gitterplätze 
migriert, erreicht die Gitterkonstante der Si1-xCx-Schicht den Wert von Silizium a ,Si. Die 
horizontale Gitterkonstante aII,Si1-xCx ändert sich dabei nicht. Die Integrität dieser Bindungen 
scheint erhalten zu bleiben. Daraus kann weiterhin geschlussfolgert werden, dass sich das 
Volumen der Einheitszelle während der Relaxation ändert, und nicht wie im Fall des SiGe-
Systems konstant bleibt. Ein schematisches Modell des Relaxationsvorganges findet sich in 
Abbildung 64.  
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Abbildung 64 
Schematisches Modell des Relaxationsvorganges durch Platzwechselvorgänge 
von substitutionellem Kohlenstoff auf interstitielle Plätze 
 
Die deutliche Abgrenzung des Relaxationsmechanismus von Si1-xCx zum bekannten Mechanismus 
in SiGe erfordert außerdem eine neuartige mathematische Beschreibung des Relaxationsgrades, 
da aus Gl. 66 aufgrund des konstanten aII keineswegs ein Relaxationsgrad > 0 % im Fall von 
Si1-xCx-Schichten resultieren würde. Der Relaxationsgrad R für Si1-xCx kann damit definiert werden 
als 
    
(65) 
 
Ceq entspricht dabei der Löslichkeit von Kohlenstoff im Siliziumgitter im Gleichgewichtszustand. 
Das bedeutet ebenfalls, dass Proben, die bereits nach dem Wachstum einen gewissen Anteil an 
interstitiellem Kohlenstoff aufweisen, als relaxiert gelten.  
  
aII, Si1-xCx
a ,Si1-xCx
a ,Si
aII, Si1-xCx
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5.2 Temperatur- und zeitabhängige Relaxation 
Für die Untersuchung der Relaxationsvorgänge von Si1-xCx-Schichten wurde der in Kapitel 4.1 
beschriebene Rapid-Thermal-Anneal-Ofen verwendet. Es wurden zum einen temperatur-
abhängige Temperaturbehandlungen bei konstanter Temperzeit vorgenommen und zum 
anderen isotherme Temperungen, bei denen die Prozesszeiten im Bereich weniger Sekunden bis 
hin zu einer Stunde variiert wurden. Neben der Temperatur- und Zeitabhängigkeit wurde der 
Einfluss des Kohlenstoff- und Phosphorgehaltes überprüft. 
5.2.1 Temperaturabhängige Relaxation 
Zunächst wurden Temperserien bei konstanter Zeit, aber variierter Temperatur durchgeführt, 
um die Haupteinflussfaktoren auf die Relaxation festzustellen und die Messmethodik 
festzulegen. Dazu wurden Temperungen im Bereich von 710…1050 °C vorgenommen. Es wurden 
zunächst Proben mit vergleichbarer Kohlenstoffkonzentration (ca. 1,7 at.%), aber 
unterschiedlicher Phosphordotierung gewählt. Die Phosphordotierungen variierten zwischen 
41020 at/cm³ und 21020 at/cm³. Eine weitere Probenserie enthielt dagegen keine 
Phosphordotierung. Jedes Probenstück wurde für 10 s dem jeweiligen Temperaturbudget 
unterzogen. Anschließend wurden alle Proben röntgendiffraktometrisch durch 2 -Analysen 
untersucht. Die Ergebnisse der Probe mit hohem Phosphorgehalt sind in Abbildung 61 
dargestellt und wurden bereits an jener Stelle detailliert diskutiert. Für die vergleichende 
Darstellung verschiedener Proben wurde die normierte Restverspannung gewählt, um im 
Folgenden auch Proben mit unterschiedlicher absoluter Ausgangsverspannung  
(= substitutionellem Kohlenstoffgehalt) zu vergleichen. Die Restverspannung entspricht hierbei 
1-R, wobei R der Relaxationsgrad der Proben ist. 
 
 Abbildung 65 
Abnahme der Verspannung als Funktion der Temperatur für Proben 
unterschiedlicher Phosphorkonzentration 
 
Wie in Abbildung 65 zu erkennen ist, treten erste Anzeichen von Spannungsrelaxation erst ab 
Temperaturen oberhalb von 800 °C für die betrachtete Temperaturbehandlungsdauer von 10 s 
ein. Diese hohe Temperaturbarriere wird auch durch zahlreiche Publikationen [POW93, GOO92, 
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STR94] bestätigt. Der weitere Verlauf der Relaxationskurven zeigt jedoch deutliche Unterschiede 
für die verschiedenen phosphordotierten Proben. Am stärksten relaxiert die Probe mit der 
höchsten Phosphorkonzentration. Bereits bei 950 °C konnte entsprechend der -2 -HR-XRD-
Analysen zwischen dem Si- und Si1-xCx-Peak keine Winkeldifferenz nachgewiesen werden, die 
Schicht ist bei dieser Temperatur vollständig relaxiert. Die Probe ohne jegliche 
Phosphordotierung zeigt die höchste Stabilität. Selbst bei 1020 °C ist noch eine Restverspannung 
von 27 % feststellbar. Die vollständige Relaxation würde Temperaturen über 1050 °C erfordern, 
die mit dem verwendeten RTA-Ofen konstruktionsbedingt jedoch nicht in kontrolliertem Maße 
erreicht werden konnten und somit im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht wurden. Das 
Relaxationsverhalten der Probe mit mittlerem Phosphorgehalt liegt zwischen den beiden bereits 
diskutieren Proben. Neben XRD-Analysen wurden alle Proben einer Rauheitssanalyse mittels 
AFM unterzogen, deren Ergebnisse in Abbildung 66 wiederzufinden sind. 
 
Abbildung 66 
Rauigkeit von Proben verschiedener Phosphorkonzentration in Abhängig-
keit der Temperatur 
 
Obwohl ein Trend zu erhöhter Mikrorauheit mit steigender Temperatur erkennbar ist, sind die 
Veränderungen in der Rauheit gering und unspezifisch, sodass sich eine Korrelation von  
Rauigkeit und Relaxation nur in geringem Maße feststellen lässt. Für die weiteren Analysen 
wurde deshalb auf Rauigkeitsanalysen verzichtet. 
5.2.2 Zeitabhängige Relaxation 
Für die zeitabhängigen Temperungen wurden zwei Probenserien, wie in Tabelle 4 angegeben, 
betrachtet. Zum einen wurde ein konstanter Kohlenstoffgehalt bei gezielter Variation der 
Phosphorkonzentration angestrebt. Die zweite Probenserie zielte auf konstante 
Phosphorkonzentrationen bei variiertem Kohlenstoffgehalt ab. Die Proben wurden für 5, 10, 15, 
20, 30, 45 bzw. 90 s in Argon-Atmosphäre bei Temperaturen von 805 °C, 825 °C und 845 °C 
wärmebehandelt und im Anschluss durch -2 -Analysen röntgendiffraktometrisch analysiert. 
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Tabelle 4: Charakterisierung der verwendeten Proben vor der Temperung 
 C konstant, P variiert P konstant, C variiert 
Probe 45TM 44TM 46TM 47TM 48TM 44TM 49TM 
C (XRD) at.% 1,80 1,76 1,65 0,88 1,32 1,76 1,99 
C (SIMS) at.% 1,84 1,84 1,83 0,92 1,36 1,84 2 
C interstitiell % 2,2 4,3 9,8 4,2 2,9 4,3 0,5 
P (SIMS) at/cm³ 9,6E19 2,3E20 4,4E20 3,2E20 2,7E20 2,3E20 2E20 
P (SIMS) at.% 0,19 0,46 0,88 0,64 0,54 0,46 0,4 
 
Es soll zunächst auf die Probenserie mit einem angestrebten konstanten Phosphorgehalt 
eingegangen werden. Zur besseren Vergleichbarkeit wurde der substitutionelle 
Kohlenstoffgehalt der Proben, der die Verspannung widerspiegelt, jeweils auf den Ausgangswert 
vor der Temperung bezogen. Abbildung 67 zeigt den zeitlichen Verlauf dieser normierten 
substitutionellen Kohlenstoffkonzentration der Probenserie.  
 
Abbildung 67 
Zeitlicher Verlauf der Verspannung bei 825 °C wärmebehandelten 
Proben mit variiertem Kohlenstoffgehalt 
 
Qualitativ zeigt sich für alle Proben ein Rückgang der Verspannung mit längerer Temperzeit. 
Weiterhin ist für alle Proben eine asymptotische Näherung bei normierten substitutionellen 
Kohlenstoffkonzentrationen um 60 % feststellbar. Ein Vergleich der Probenserien untereinander 
zeigt, dass offenbar eine Abhängigkeit des Relaxationsgrades vom Kohlenstoffgehalt auftritt. Um 
die Probenserien untereinander zu vergleichen, wurde als Hilfsmittel die Restverspannung aller 
Proben nach 90-sekündiger Temperung herangezogen. Die lange Temperzeit sollte den 
geringsten Fehler liefern, der durch Aufheiz- und Abkühlvorgänge bzw. das Beladen der Proben 
in den Ofen zu erwarten ist. Abbildung 68, links zeigt die normierte Restverspannung nach 90 s 
Temperung für die vier Proben. Gleichzeitig wurde der substitutionelle Kohlenstoffgehalt als 
möglicher Einflussfaktor auf die zu erwartende Restverspannung berücksichtigt. Zwischen 
substitutionellem Kohlenstoffgehalt und Restverspannung lässt sich auf diese Weise eine klare 
Korrelation ablesen. Hohe substitutionelle Kohlenstoffgehälter (gemessen direkt nach der 
Abscheidung der Probe) scheinen eine geringere Neigung zur Relaxation aufzuweisen; die 
Restverspannung ist systematisch höher. Allerdings ist dieser Datenbefund kritisch zu 
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betrachten: In Kapitel 4.6.3 wurde das Wachstum phosphordotierter Proben bereits detailliert 
diskutiert. An jener Stelle wurde schon darauf verwiesen, dass aufgrund des konkurrierenden 
Einbaus von Phosphor und Kohlenstoff die beiden Spezies nicht voneinander getrennt betrachtet 
werden können. Dieser Effekt ist auch für die zu Temperversuchen hergestellten Proben zu 
erkennen und wird rechts in Abbildung 68 deutlich. Hier wurde anstatt des substitutionellen 
Kohlenstoffgehaltes die Phosphorkonzentration der Proben (ermittelt durch SIMS-Analyse) 
herangezogen, die entgegen der ursprünglichen Intention nicht konstant ist. Die versärkte 
Spannungsrelaxation für die Proben mit geringem Kohlenstoffgehalt kann demnach auch auf 
einen erhöhten Phosphorgehalt in diesen Proben zurückzuführen sein. 
 
Abbildung 68 
Korrelation zur ermittelten Restverspannung nach 90 s zum Kohlenstoff- und Phosphorgehalt im Zustand 
direkt nach der Abscheidung 
 
Für die genaue Untersuchung des Einflusses der Phosphorkonzentration wurden 
weiterreichende Temperserien durchgeführt unter Erweiterung des thermischen Budgets. 
Abbildung 69 veranschaulicht beispielhaft den Verlauf der Verspannung für Proben mit 
unterschiedlichem Phosphorgehalt bei 825 °C. Anhand dieser Darstellung wird deutlich, dass sich 
der zeitliche Verlauf der drei Messreihen stark unterscheidet. Ein hoher Phosphorgehalt führt 
demnach zu einem sichtlich rascheren Abklingen der Verspannung.  
 
Abbildung 69 
Zeitabhängige Relaxation für Proben variierter Phosphorkonzentration 
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Für die weiteren Untersuchungen wurden die Messreihen entsprechend ihres Phosphorgehaltes 
gruppiert und drei verschiedene Temperaturen herangezogen, siehe Abbildung 70. Die so 
erhaltenen Messreihen konnten nun mit Exponentialfunktionen der Art 
t
C
1
eBAy        (66) 
näher bestimmt werden.  
 
  
  
Abbildung 70 
Zeitlicher Verlauf der Verspannung dreier Probenserien, getempert bei jeweils 805 °C, 825 °C sowie 
845 °C. Die Abszissenskalierung ist zur besseren Darstellung nicht konstant. 
 
Der im Exponent zugeordnete Faktor C repräsentiert die Geschwindigkeitskonstante des 
Prozesses, sprich die Schnelligkeit des Abklingens der Verspannung. Die Darstellung von 1/C über 
der reziproken Temperatur ermöglicht somit die Ermittlung der Aktivierungsenergien für die drei 
Probenserien über die Ausnutzung eines ARRHENIUS- Ansatzes. Entsprechend Abbildung 72 
können durch Anpassen der experimentellen Daten Aktivierungsenergien von ca. 3,2 eV 
ermittelt werden. Dieser Wert ist vergleichbar zu den in der Literatur beschriebenen 
Aktivierungsenergien für vergleichbare Untersuchungen an undotierten Si1-xCx-Proben, die 
Aktivierungsenergien von 3,3 eV ausweisen [FIC95, STR94, OST96b]. Die ermittelten 
Aktivierungsenergien von 3,2 eV befinden sich in guter Übereinstimmung zur 
Aktivierungsenergie von substitutionellem Kohlenstoff in Silizium, der mit Werten zwischen 3,2 
und 3,4 eV in der einschlägigen Literatur nachweisbar ist [FIC95, PIN02, BRA07].  
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Abbildung 71 
ARRHENIUS-Funktion für die Probenserien mit  niedriger (blau), mittlerer (rot) und 
hoher (grün) Phosphorkonzentration. Die ermittelte Aktivierungsenergie beträgt 
im Mittel 3,2 eV. 
 
5.2.3 Einfluss der Phosphordotierung auf die Relaxation 
Die experimentell gewonnenen Daten zur Spannungsrelaxation von verschiedenen Si1-xCx-
Schichten haben den Einfluss von Phosphor besonders hervorgehoben. Es konnten Nachweise  
erbracht werden, nach denen Phosphor die Relaxation von Si1-xCx-Schichten begünstigt und 
somit zu einem schnelleren Spannungsabbau führt. Für die Diffusionsvorgänge von Phosphor 
sind unterschiedliche Mechanismen in der Literatur bekannt. Die intrinsische Phosphordiffusion 
kann Aktivierungsenergien zwischen 3,42 eV [BRA00] bzw. 3,66 eV [FAI85] aufweisen. Höhere 
Aktivierungsenergien liefern positiv geladene Phosphor-Interstitial-Defekte (PI+) mit 3,43 eV oder 
neutrale Phosphor-Interstitial-Komplexe PI0 mit 3,68 eV. Außerdem ist die Verbindung eines 
Ionenpaars aus P+ mit einer doppelt negativ geladenen Leerstelle V2-, im Weiteren als PV- 
bezeichnet, mit einer Aktivierungsenergie von 4,44 eV vorzufinden.  
Da der Abbau der Verspannung für die vorliegenden Si1-xCx-Schichten mithilfe von  
-2 Analysen nachgewiesen wurde, nach der entpstrechend KELIRES der substitutionell gelöste 
Kohlenstoff die Verspannung definiert, wird klar, dass die Entspannung der Schichten mit dem 
Übergang von substitutionell gelösten Kohlenstoffatomen hin zu interstitiellen Atomen 
einhergeht. Für die vorliegenden, thermisch aktivierten Platzwechselvorgänge kann sowohl der 
Kick-out als auch der FRANK-TURNBULL-Mechanismus angenommen werden. Generell sind im 
verwendeten Temperaturbereich von 805...845 °C beide Reaktionen wahrscheinlich [ZIM91, 
SCH99].  
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Abbildung 72 
Platzwechselvorgang von substitutionellem Kohlenstoffatom zu 
interstitiellen Gitterplätzen durch (a) Kick-out-Mechanismus und 
(b) dissoziativen Mechanismus 
 
Für den Fall des Kick-out-Mechanismus wird das substitutionell gelöste Kohlenstoffatom Csub von 
einem Siliziumeigengitteratoms I ins Zwischengitter verdrängt. Als Reaktionsprodukt ist von 
einem interstitiellen Kohlenstoffatom Ci auszugehen, welches eine hohe Mobilität besitzt. 
isub CIC        
(67) 
Als zweite Möglichkeit des Platzwechselvorgangs kommt die Bildung von FRENKEL Defekten durch 
den umgekehrten FRANK-TURNBULL-Mechanismus – den Dissoziationsmechanismus – infrage. 
Hier verlässt das im Gitter gelöste Kohlenstoffatom Csub seinen regulären Platz und wandert 
unter der Bildung einer Leerstelle V ins Zwischengitter Ci: 
 
VCC isub          
(68) 
Wie aus den Gleichungen erkennbar ist, hängen die Reaktionsgeschwindigkeiten und damit auch 
die Reaktionswahrscheinlichkeiten maßgeblich von der Konzentration der beteiligten 
Punktdefekte ab. Während beim Dissoziationsmechanismus ein Überschuss an Leerstellen zu 
einer verlangsamten Reaktion führen wird, kann im Fall des Kick-out-Mechanismus eine 
Übersättigung an Eigenzwischengitteratomen die Reaktion begünstigen. Der für die vorliegenden 
experimentellen Daten nachgewiesene Einfluss von Phosphor muss sich also durch eine 
Verschiebung des chemischen Gleichgewichtes nach rechts, also zugunsten der gebildeten 
intersitiellen Kohlenstoffatome Ci äußern. Entsprechend der Reaktionsgleichungen 68 und 69 
ergeben sich zwei Möglichkeiten. Zum einen kann der während der Epitaxie zugegebene 
Phosphor eine Erhöhung der Siliziumeigenzwischengitteratomkonzentration nach sich ziehen, 
was das in Gleichung 68 dargestellte Gleichgewicht nach rechts schieben würde. Zum anderen 
besteht die Möglichkeit, dass Phosphor den sich laut Gleichung 69 aus dem 
Dissoziationsmechanismus gebildeten Leerstellen reagiert. Auch dieser Mechanismus würde die 
Bildung von interstitiellem Kohlenstoff Ci begünstigen, sprich die Spannungsrelaxation 
beschleunigen. In der Tat kann keiner der Mechanismen von vornherein ausgegrenzt werden. In 
den Ausführungen von TAYLOR et al. [TAY93], FAIR et al. [FAI85] und KALEJS et al. [KAL84] wurde 
bereits nachgewiesen, dass insbesondere hohe Phosphordotierungen zu einer starken 
Übersättigung von Siliziumeigenzwischengitteratomen führen. Dazu setzte beispielsweise TAYLOR 
(a)
(b)
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die Konzentration der Eigenzwischengitteratome Ci, die in phosphordotierten Schichten 
nachweisbar waren, zu der Konzentration im thermischen Gleichgewicht Ci
eq ins Verhältnis. Es 
konnte bei 900 °C eine Übersättigung Ci/Ci
eq von 50 festgestellt werden. Diese Erhöhung der 
Konzentration an Siliziumzwischengitteratomen kann eine Verschiebung von Gleichung 68 
zugunsten der Bildung von interstitiellen Kohlenstoffatomen erklären.  
Setzt man andererseits den Dissoziations-Mechanismus als dominant voraus, ist von einer 
Reaktion von Phosphor mit den gebildeten Leerstellen auszugehen entsprechend Gleichung 70. 
Dies ist mehrfach in der relevanten Literatur als Leerstellenmechanismus nachgewiesen: 
Psub + V → PV       
(69) 
Die Bildung von PV-Komplexen (sogenannte E-Center, die sowohl positiv, neutral, negativ als 
auch doppelt negativ geladen sein können) führen durch den „Verbrauch“ der in Gleichung 69 
gebildeten Leerstellen ebenfalls zu einer Verschiebung des chemischen Gleichgewichts 
zugunsten der Bildung von interstitiellem Kohlenstoff. Das Resultat wäre auch hier ein 
vermehrter Platzwechselvorgang von Kohlenstoff ins Zwischengitter. Da die Bildung von PV-
Komplexen mit der Deaktivierung des Dotanden einhergeht, ist die beschriebene Reaktion nicht 
nur hinsichtlich der beschleunigenden Wirkung auf die Kohlenstoffrelaxation unerwünscht. Die 
Deaktivierung von Phosphor wirkt sich zusätzlich negativ auf die Transistoreigenschaften aus. 
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5.3 Atomare Konfiguration relaxierter Si1-xCx-Schichten 
Die bisher angeführten Untersuchungen basieren auf der Theorie, dass Schichten mit 
substitutionell angeordnetem Kohlenstoff als „relaxiert“ bezeichnet werden, sobald ein Teil des 
Kohlenstoffes die Gitterplätze verlässt und eine Konfiguration im Zwischengitter annimmt. Bisher 
wurde angenommen, dass Zwischengitterkohlenstoff die Gitterkonstante im Vergleich zu reinem 
Silizium nicht oder nur minimal beeinflusst [SAL00]. Dieses Modell bot bisher eine hinreichende 
Modellvorstellung für die Untersuchungen mit HR-XRD-Analysemethoden, die auf der Änderung 
von Gitterkonstanten beruhen. Die folgenden Ausführungen beschäftigen sich mit der Frage des 
Verbleibs des Kohlenstoffes, der die substitutionellen Gitterplätze verlassen hat, und dessen 
Auswirkungen auf die Gitterkonstante. Mithilfe molekulardynamischer Simulationsmethoden 
der RWTH Aachen werden Atomanordnungen diskutiert, die zu energetisch stabilen 
Konfigurationen von Zwischengitterkohlenstoff führen, den sogenannten  Si-C-Hanteldefekten 
(dumbbells). Darüber hinaus suggerieren die Kenntnisse des Phasendiagramms Kohlenstoff-
Silizium, dass die Bildung von stöchiometrischem Siliziumkarbid im Gleichgewichtszustand 
erwartet werden muss. Der Nachweis dieser Ausscheidungen wird mit Hilfe dreidimensionaler 
Atomsondenanalysen erbracht. 
5.3.1 Bildung von Si-C-Hanteldefekten 
Eine häufig vertretene Annahme zum Einbau von Eigen- und Fremdatomen im Diamantgitter 
sieht in der Anordnung als tetrahedische oder hexagonale Konfigurationen den energetisch 
günstigsten Zustand. Spätestens 1967 wurde jedoch diese Vorstellung durch Untersuchungen 
von WATKINS et. al. abgelöst, der die Existenz sogenannter Split-Interstitials als 
wahrscheinlichsten Defekttyp ansieht [WAT71]. Diese und weitere Untersuchungen durch 
WEIGEL bzw. PARK [WEI73, PAR02] bestätigten die energetisch günstigste Position für 
Eigenzwischengitteratome in der Anordnung als 100 Splitzwischengitteratoms (gefolgt vom 111 
und 110 Splitatom). Die am wenigsten präferierte Anordnung ist demnach das tetrahedische 
Zwischengitteratom, gefolgt vom hexagonalen. Die Bildung eines sogenannten Split-Interstitials 
(entsprechend der englischen Bezeichnung dumbbell auch als Hanteldefekt bezeichnet) 
verdeutlicht Abbildung 74. Der Defekt (hier ein Siliziumzwischengitteratom) wird dabei so in das 
Kristallgitter eingebaut, dass der Gitterplatz im Zentrum nunmehr von zwei Atomen besetzt 
wird. Das ursprünglich vorhandene Atom wird dabei in [001]-Richtung ausgelenkt. Ist das 
zusätzlich eingebrachte Atom ebenfalls ein Siliziumatom, ist eine D2d-Symmetrie zu erwarten. 
Gleiches gilt für eine Hantel aus Fremdatomen des gleichen Elementes (z. B. C-C-Hantel). Bildet 
sich eine gemischte Hantel aus Si-C, verringert sich die Symmetrie auf einen C2v-Zustand. 
 
Abbildung 73 
Links: ungestörter Kristall in Diamantstruktur. Rechts: Ausbildung eines (001)-
Hanteldefektes ( wie z. B. einer Si-Si-Hantel im Siliziumgitter) 
Z
<001>
Y
X
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Auch für den Einbau interstitiellen Kohlenstoffs in Silizium kann von einer Hantelanordnung 
ausgegangen werden. Hier ist besonders die Arbeit von TERSOFF [TER90] hervorzuheben, der im 
Wesentlichen die Berechnungen von WRUCK [WRU78] bestätigt. Beim Einbau eines 
Kohlenstoffatomes als (001)-Hantel wird das ursprünglich im Zentrum sitzende Siliziumatom in 
[001]-Richtung ausgelenkt, wodurch sich eine Deformation des Gitters ergibt. Die zu 
erwartenden Verschiebungen der Lage der atomaren Positionen innerhalb des Siliziumgitters 
durch einen Si-C-Hanteldefekt wurden jüngst durch ZIRKELBACH et. al. beschrieben und sind 
Abbildung 74 zu entnehmen [ZIR09]. Aus der Abbildung geht bereits hervor, dass der (001)-Si-C-
Hanteldefekt mit einem kompressiven Spannungsfeld einhergeht,  sodass sich die resultierende 
Gitterkonstante erhöhen muss: 
 
 
Abbildung 74 
Schematische Darstellung eines (001)-Si-C-Hanteldefektes und die daraus 
resultierenden atomaren Verschiebungen relativ zum Ursprungszustand ( ) 
 
Für die Untersuchung weiterer Anordnungen von Kohlenstoffdefekten lieferte das Institut für 
Metallkunde der RWTH Aachen mit molekulardynamischen Simulationen hilfreiche Hinweise. Für 
die Berechnung wurde die Enthalpiedifferenz des Systems mit Kohlenstoffdefekten H2 gegen ein 
defektfreies Ausgangsgitter H1 verglichen. Die resultierende Bildungsenthalpie HB wurde aus den 
beiden Enthalpien der Zustände H1 und H2 ermittelt, die aus molekularstatistischer Simulation 
resultieren. 
   
(70)
 
Dabei ist U(i) die potenzielle innere Energie pro Atom i, p der Druck, der gegen die mechanische 
Spannung wirkt, die das Substrat ausübt, und V das Volumen der epitaktischen Schicht. Es wird 
über die Zahl der Atome M des Referenzgitters und N des Defektgitters bestimmt. Abbildung 76 
zeigt Kohlenstoffdefekte in verschiedenen Konfigurationen und die daraus resultierenden, 
berechneten Gesamtenergien des Systems [ULO10]: 
x=-0.014 nm
y=+0.014 nm
z=+0.020 nm
x=+0.014 nm
y=-0.014 nm
z=+0.020 nm
x=+0.015 nm
y=+0.015 nm
z=-0.031 nmx=-0.015 nm
y=-0.015 nm
z=-0.031 nm
z=-0.091 nm
z=+0.084 nm
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(a) Ausgangszustand – ungestörtes Siliziumgitter (b) substitutionelles Kohlenstoffatom: -2,67 eV 
  
(c) (001)-Si-C-Hanteldefekt: +0,46 eV (d) (001)-Si-C-Hantel in direkter Nachbarschaft 
zu einem substitutionellen Kohlenstoffatom:  
-0,62 eV 
 
(e) (001)-Si-C-Hantel in zweitnächster 
Nachbarschaft zu einem substitutionellen 
Kohlenstoffatom: -0,28 eV 
 
Abbildung 75 
Kohlenstoff in unterschiedlichen Defektkonfigurationen und die daraus resultierende Gesamtenergie 
des Systems. Farbcodierung nach lokaler hydrostatischer Spannung: 
-4GPa (Zugspannung) +4Gpa (Druckspannung) 
Quelle: Felix Ulomek, RWTH Aachen 
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Die berechneten Enthalpiedifferenzen relativ zum ungestörten Siliziumkristall zeigen, dass der 
substitutionelle Einbau eines Kohlenstoffatomes (Abbildung 75a) eine negative Enthalpie von      
-2,67 eV liefert, sprich, dass diese Energie frei wird und die Reaktion bevorzugt in diese Richtung 
ablaufen wird. Die Farbcodierung bestätigt ein stark negatives Spannungsfeld um das 
Kohlenstoffatom. Für die Ausbildung eines (001)-Si-C-Hanteldefektes (Abbildung 75c) hingegen 
wird eine Energie von 0,46 eV benötigt. Es bildet sich ein vornehmlich positives Spannungsfeld 
aus, also eine Druckverspannung. Des Weiteren wurde eine Kombination aus substitutionellem 
Kohlenstoff mit (001)-Si-C-Hanteldefekten untersucht. Liegt das substitutionelle Kohlenstoffatom 
in direkter Nähe einer (001)-Si-C-Hantel, ergibt sich daraus eine Enthalpiedifferenz von -0,62 eV. 
Dass diese Konfiguration energetisch günstig ist, findet ihren Ursprung in den sich aufhebenden 
Spannungsfeldern: Die kompressive Verspannung durch ein interstitielles Kohlenstoffatom und 
die tensile Verspannung durch ein substitutionelles Kohlenstoffatom heben sich nahezu 
vollständig auf. Befindet sich das substitutionelle Kohlenstoffatom nicht in direkter, sondern in 
zweitnächster Nachbarschaft zur (001)-Si-C-Hantel, ist die resultierende Enthalpiedifferenz zwar 
immer noch negativ, aber mit Werten von      -0,28 eV eine weniger günstige Anordnung. 
Die berechneten Anordnungen geben die größtmögliche Verringerung der Spannung bei 
Entstehen eines Komplexes aus einem substitutionellen Kohlenstoffatom mit einem (001)-Si-C-
Hanteldefekt wieder. Da der substitutionelle Kohlenstoffgehalt mittels HR-XRD-Messungen über 
die Bestimmung der Gitterkonstante berechnet wurde, resultiert daraus an dieser Stelle eine 
grundlegende Fragestellung. Wenn die Ausbildung eines solchen Defektes die Verspannung in 
der Schicht vollständig relaxiert, muss der Endzustand bei völliger Relaxation überdacht werden. 
Es ist anzunehmen, dass der substitutionelle Kohlenstoff nicht vollständig ins Zwischengitter 
übergeht, sondern dass der Endzustand neben (001)-Si-C-Hanteldefekten auch aus einer 
Verbindung aus substitutionellem Kohlenstoff besteht. In der Tat bestätigen die 
molekulardynamischen Simulationen, dass lediglich 60 % des substitutionellen Kohlenstoffs 
relaxieren, also die Gitterplätze verlassen müssten, um eine vollständig spannungsfreie Schicht 
hervorzurufen. Die Triebkraft für die Relaxation der verbleibenden substitutionellen 
Kohlenstoffatome ist dann nicht mehr gegeben. 
Dennoch verbleibt eine Frage bezüglich des Endzustandes der Relaxation: Bilden sich in einem 
nächsten Schritt – wie im Phasendiagramm Silizium-Kohlenstoff suggeriert – karbidische 
Ausscheidungen? 
Ein Hinweis darauf kann die Gleichung nach GIBBS-THOMSON liefern, nach der der kritische 
Keimbildungsradius rkrit bei bekannter Grenzflächenenergie der karbidischen Ausscheidungen 
berechnet werden kann. Neben dem molaren Volumen V der vermeintlichen 
Gleichgewichtsphase SiC ist die BOLTZMANN-Konstante k sowie die Temperatur T zu 
berücksichtigen. 
Tk
Vσ2
rKrit
       (71) 
Für die Abschätzung der Grenzflächenenergie wurde die Arbeit von TAYLOR [TAY93] zugrunde 
gelegt. Demnach kann von  = 2…810-4 J/cm² ausgegangen werden. Die Temperatur wurde zu 
825 °C gewählt, bei der die detaillierteste Charakterisierung der Proben vorliegt.  
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Mit einem molaren Volumen von 210-23 cm³ für stöchiometrisches SiC ergibt sich ein kritischer 
Radius von 5…21 nm – je nach verwendeter Grenzflächenenergie. Wie jedoch in Kapitel 5.2.3 
bereits vorgestellt, sind die Relaxationsvorgänge auch stark vom Phosphorgehalt der Schicht 
abhängig. TAYLOR war sich bereits diesem Problem bewusst und führte den Effekt auf eine 
Übersättigung an Silizium-Interstitials zurück und postulierte eine erweiterte GIBBS-THOMSON-
Gleichung, in die nun auch die Kohlenstoffkonzentration sowie die Konzentration der 
Siliziumeigenzwischengitteratome der Schicht Cc, und Ci, die Kohlenstoffkonzentration im 
thermischen Gleichgewicht Cc,eq und die Konzentration der Siliziumeigenzwischengitteratome im 
thermischen Gleichgewicht Ci,eq eingehen.  
eqi,
i
eqc,
c
Krit
C
C
C
C
lnTk
Vσ2
r
     (72) 
Setzt man voraus, dass für stark phosphordotierte Schichten eine Übersättigung an 
Eigenzwischengitteratomen Ci/Ci,eq von ~50 vorliegt, führt Gleichung 73 zu einem kritischen 
Keimradius von 0,5…2 nm – je nach verwendeter Grenzflächenenergie. Die gebildeten Karbide 
bestehen also nur aus wenigen Atomen, was die Analyse deutlich erschwert. 
Zum Nachweis der Karbide müssen daher Methoden zum Einsatz kommen, die eine hohe 
atomare Auflösung bieten und die Detektion ermöglichen. Für den analytischen Nachweis 
wurden  TEM- und 3-D-Atomsondenanalysen gewählt. Es ist zwar auch möglich, einen indirekten 
Nachweis gebildeter Karbide mithilfe einer infrarotspektroskopischen Analyse wie in Kapitel 3.2 
durchzuführen, diese stößt jedoch bei phosphordotierten Si1-xCx-Schichten an ihre Grenzen. Es 
wurde festgestellt, dass sich das Absorptionsverhalten der Schichten durch den Einfluss von 
Phosphor stark ändert. Gerade im spektralen Bereich um 800 Wellenzahlen bilden sich störende 
Absorptionsbanden aus, die nur durch die Korrektur mit gleich dicken, aber nicht-
kohlenstoffdotierten Schichten zu beheben sind. Wie allerdings in Kapitel 4.6.3 angemerkt 
wurde, ist bei dem verwendeten trisilanbasierenden LP-CVD-Prozess Phosphor als 
oberflächenaktives Medium zur Unterstützung der Epitaxie nötig. Ein Unterlassen der 
Phosphordotierung der Si1-xCx-Schichten führt zu nicht-kristallinem Wachstum, wodurch keine 
geeigneten Referenzproben für FT-IR-Untersuchungen hergestellt werden konnten. 
5.3.2 Atomsondenanalyse zum Nachweis karbidischer Ausscheidungen 
Für die analytische Untersuchung möglicher Karbidbildung wurde eine Serie aus vier 
unterschiedlich thermisch behandelten Proben ausgewählt. Die erste Probe spiegelt den Zustand 
direkt nach der Abscheidung ohne zusätzliche Temperaturbehandlung wider. Der 
Gesamtkohlenstoffgehalt beträgt 1,86 at.%, der substitutionelle Kohlenstoffgehalt Csub  
= 1,76 at.%. Der Phosphorgehalt der Probe lag bei 2,31020 at/cm³. Die zweite Probe – chemisch 
identisch – wurde bei 825 °C unter Argon-Atmosphäre für 15 s wärmebehandelt, die dritte Probe 
für eine Zeit von 200 s. Da eine längere Wärmebehandlung unter den gegebenen 
Gerätebedingungen nicht möglich war, wurde eine vierte Probe am Institut für Metallkunde der 
RWTH Aachen in Stickstoffatmosphäre für eine Stunde bei 840 °C behandelt. Nach erfolgter 
Wärmebehandlung wurden zunächst alle Proben mittels Transmissionselektronenmikroskopie 
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(TEM) untersucht. Während die im RTA-Ofen für 15 bzw. 200 s wärmebehandelten Proben keine 
Veränderungen im Vergleich zur Referenzprobe zeigten, konnten für die einstündig getemperte 
Probe eher unspezifische dunkle Flecken beobachtet werden (Abbildung 76, links). Diese 
bestätigten sich auch in hochauflösenden (HR)-TEM-Aufnahmen (Abbildung 76, rechts). Die 
Flecken haben eine Ausdehnung von ca. 3 nm und zeigen keine deutlich abgegrenzte 
Grenzfläche. Mit den vorhandenen Analysemethoden konnte die Existenz einer eigenständigen 
Phase nicht nachgewiesen werden (z. B. durch HAADF-STEM-Bilder, die ausgehend vom  
z-Kontrast Hinweise auf chemische Veränderungen liefern könnten). 
 
Abbildung 76 
TEM-Aufnahme der für 1 Stunde bei 840 °C an der RWTH Aachen wärmebehandelten Probe. Rechts: 
Ausschnitt aus der Si1-xCx-Schicht mittels HR-TEM 
 
Daher wurde im zweiten Schritt die Analystik der Probe um die 3-D-Atomsondentomografie 
erweitert. Dazu wurde jede der Proben mit einer Laserpulsrate von 400 kHz und einer 
Pulsenergie von 0,15 und 0,20 nJ analysiert und rekonstruiert. Abbildung 77 zeigt die 
Rekonstruktion der nicht wärmebehandelten Probe unmittelbar nach der epitaktischen 
Schichtabscheidung.  
 
Abbildung 77 
Links: zweidimensionaler Schnitt durch eine rekonstruierte Si1-xCx-Probe. Rechts: SIMS-Analyse der Probe 
 
Neben der für die Analyse relevanten Si1-xCx-Schicht sind auch die für die Atomsondenanalyse 
nötigen Präparationsschichten Chrom und Silizium sichtbar. Weiterhin ist das durch die 
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Atomsondenanalyse ermittelte Tiefenprofil zu sehen, das in sehr guter quantitativer 
Übereinstimmung zu einer begleitenden SIMS-Analyse steht. 
Es soll zunächst nur auf die im RTA-Ofen unter Argon-Atmosphäre getemperten Proben 
eingegangen werden. Hinsichtlich der gemessenen Massespektren (nicht dargestellt) zeigte sich, 
dass in der nicht wärmebehandelten Probe Fragmente von Kohlenwasserstoffverbindungen 
nachweisbar waren (CH, SiCH und SiCH2). Dabei handelt es sich höchstwahrscheinlich um ein 
Artefakt aus der epitaktischen Abscheidung, da alle drei verwendeten Präkursoren (Trisilan, 
Monomethylsilan und Phosphin) Wasserstoff enthalten und zu einem geringen Einbau von 
Wasserstoffverbindungen führen können.  
Für die Verteilung der einzelnen Atomspezies innerhalb der Si1-xCx-Schicht wurde ein 
zylindrischer Analysekörper mit einer Höhe und einem Radius von jeweils 60 nm in die Schicht 
gelegt. Durch Schnitte durch einen solchen Zylinder können nun die einzelnen Atome sichtbar 
gemacht werden (wobei ca. 60 % der Gesamtatome erfasst werden).  
 
Abbildung 78 
Verteilung der Germaniumatome nach der Abscheidung und nach 15-
sekündiger Wärmebehandlung bei 825 °C 
 
Anhand dieser Analysen lässt sich erkennen, dass Germanium direkt nach der Abscheidung nicht 
homogen in der Si1-xCx-Schicht verteilt vorliegt. Germanium wird während des Zurückätzens im 
zyklischen Abscheideprozess verwendet. Offenbar diffundiert es dann nicht gleichmäßig in die 
Schicht ein, sondern bleibt nach jedem Zyklus in höherer Konzentration erhalten. Bereits nach 
einer thermischen Behandlung von 15 s bei 825 °C randomisiert sich allerdings die Verteilung der 
Germaniumatome. Da für das Verteilen der Kohlenstoffatome kein solch eindeutiger Trend zu 
verzeichnen war, wurde mithilfe von Häufigkeitsverteilungen eine mögliche Randomisierung 
oder Agglomeration untersucht. Dazu wurde das analysierte Volumen in Subvolumina unterteilt, 
welche jeweils 500 Atome enthalten. Abbildung 79 zeigt die Häufigkeit, mit der bestimmte 
Konzentrationen in diesen Subvolumina gefunden werden. Geht man von einer zufälligen 
Verteilung z. B. der Germaniumatome aus, so muss sie mit einem GAUSS-Profil beschrieben 
werden können, dessen Maximum bei einer Konzentration von 2,2 at.% liegt, wie durch die 
Tiefenprofile erfasst. Abbildung 79 stellt die ermittelte Häufigkeit von Germanium dar, mit der 
bestimmte Konzentrationen in diesen Subvolumina gefunden wurden. Diese Häufigkeit wird mit 
einer Häufigkeitsverteilung verglichen, die dem zufällig verteilten Zustand entspricht, also einer 
homogenen Verteilung innerhalb des gesamten Volumens. 
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 Abbildung 79 
Häufigkeitsverteilung der Germaniumatome im Vergleich zur theoretischen GAUSS-Verteilung nach der 
Abscheidung, nach 15 s Temperung bei 825 °C und 200 s bei 825 °C 
 
Aus Abbildung 79 wird ersichtlich, dass direkt nach der Abscheidung keine zufällig verteilte 
Germaniumkonzentration vorliegt, wie in Abbildung 78 bereits optisch zu erkennen war. Nach  
15 s Temperung nimmt die Verteilung der Germaniumatome bereits einen nahezu zufällig 
verteilten Zustand ein. Nach 200 s Temperung hat sich eine vollständig zufällige Verteilung 
eingestellt. Die Analyse zur Verteilung der Kohlenstoffatome ist in Abbildung 80 veranschaulicht.  
 
Abbildung 80 
Häufigkeitsverteilung der Kohlenstoffatome im Vergleich zur theoretischen GAUSS-Verteilung nach der 
Abscheidung, nach 15 s Temperung bei 825 °C und 200 s bei 825 °C 
 
Im Gegensatz zu Germanium ist bei Kohlenstoff kein eindeutiger Trend zu erkennen. Bereits in 
der nicht getemperten Probe findet sich eine Verteilung der Kohlenstoffatome, die nicht einer 
zufälligen Verteilung entspricht. Mit steigender Temperung verdeutlicht sich dieser Effekt sogar 
noch. Es bilden sich zunehmend Gebiete mit niedrigerer und auch mit höherer Konzentration aus 
– ein Resultat beginnender Agglomeration. Anzeichen für die Bildung stöchiometrischer 
karbidischer Phasen können jedoch nicht abgeleitet werden. Die Dauer der Wärmebehandlung 
von 200 s bei 825 °C führt zwar zu einer leichten Clusterung, aber nicht zur Bildung der im 
chemischen Gleichgewicht erwarteten SiC-Phase. Um mögliche Phasenbildungen näher an 
thermodynamischen Gleichgewichtsbedingungen zu beobachten, wurde eine Probe gleicher 
Zusammensetzung am Institut für Metallkunde der RWTH Aachen wärmebehandelt. Für die 
Temperung wurde eine ähnliche Temperatur wie für die RTA-behandelten Proben von 840 °C 
verwendet. Die Dauer der Temperaturbehandlung wurde auf eine Stunde gewählt. Als Inertgas 
für die Temperung stand eine Stickstoffatmosphäre zur Verfügung. Die nach der 
Wärmebehandlung ersichtlichen Atomverteilungen mittels 3-D-Atomsondentomografie sind 
Abbildung 81 zu entnehmen. 
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 Abbildung 81 
Atomsondenanalyse nach einstündiger Temperung bei 840 °C, separiert nach Elementen 
 
Die Verteilung der Kohlenstoffatome weist eine deutlich inhomogene Struktur auf. Es zeigt sich 
ein schichtartiger Aufbau, der bedingt durch Artefakte in der Rekonstruktion der Probe gebogen 
erscheint. Da für die Rekonstruktion eine ideale Halbkugelform für die Spitze der Probe 
angenommen wird, die nicht immer vollständig erreicht wird, stellen sich die Atomverteilungen 
leicht konvex dar. Anzumerken ist weiterhin, dass die Grenzfläche Si1-xCx zum Siliziumsubstrat 
stark abgegrenzt ist. Es findet keine Kohlenstoffdiffusion ins Substrat statt. Die Verteilung der 
Germaniumatome bestätigt die Analysen der RTA getemperten Proben und zeigt ein völlig gleich 
verteiltes Muster. Es ist eine leichte Ausdiffusion ins Siliziumsubstrat zu erkennen. Dies lässt die 
Schlussfolgerung zu, dass Germaniumatome nicht an Agglomerationseffekten in der Si1-xCx-
Schicht beteiligt sind. Für Phosphor ist ebenfalls eine leichte Neigung zur Agglomeration 
erkennbar, die sich aufgrund der geringeren Konzentration nicht so eindeutig abzeichnet wie für 
die Kohlenstoffatomverteilung. 
Weiterhin wurde ähnlich einer SIMS-Analyse ein Tiefenprofil für die Elemente Germanium, 
Kohlenstoff und Phosphor erstellt. Auch hier zeigen sich starke Schwankungen in den 
Konzentrationswerten, vor allem für Kohlenstoff. Für die Kurven ist ein Zickzackverlauf 
charakteristisch, dem eine Wellenlänge von ca. 7-8 nm zugeordnet werden kann. Die 
Agglomeration entspricht einer Art Überstruktur. Allerdings passt die Schichtabfolge nicht zum 
ursprünglichen zyklischen Wachstumsprozess. Während für die Abscheidung 30 Zyklen 
Alle Elemente Silizium
Germanium Kohlenstoff Phosphor
 
 
95 
verwendet wurden, sind nunmehr 10 Maxima der Atomverteilung erkennbar. Derartige Effekte 
der Selbstorganisation in Si1-xCx-Proben wurden bereits an MBE gewachsenen Proben 
beobachtet [OST97b]. Der Nachweis einer Überstruktur für LP-CVD Schichten ist mittels der 
Atomsondenanalyse nunmehr auch für Phosphor- und Germaniumhaltige Si1-xCx-Proben 
gelungen. Der Verlauf der Phosphorkonzentration scheint dem Trend für Kohlenstoff zu folgen. 
Für die Verteilung der Germaniumatome bestätigt sich ein homogener Konzentrationsverlauf 
und eine stärkere Ausdiffusion ins Silizium als für Kohlenstoff oder Phosphor. Da Germanium 
über den Leerstellenmechanismus diffundiert, wird die Diffusion besonders in Anwesenheit von 
Kohlenstoff beschleunigt [WAR95, ZAU99]. Geht man von dem in Gleichung 69 beschriebenen 
Relaxationsmechanismus aus, nach dem ein substitutionelles Kohlenstoffatom unter der Bildung 
einer Leerstelle zu einem interstitiellen Kohlenstoffatoms relaxiert, kann Germanium die 
freiwerdenden Leerstellen für die Diffusion nutzen. 
 
 Abbildung 82 
Tiefenprofil der Probe, ermittelt aus der Atomsondenanalyse 
 
Für die weitere Untersuchung wurde ein Schnitt in die Si1-xCx-Schicht gelegt, der eine Breite und 
Höhe von 60 nm hat und wenige nm tief ist, wie in Abbildung 83 veranschaulicht. Im linken Bild 
sind deutlich Gebiete mit geringerer Siliziumkonzentration auszumachen (weiße Fehlstellen in 
grau dargestellter Siliziummatrix). Abbildung 83 rechts beinhaltet die Darstellung der 
Kohlenstoffatome (blaue Punkte), die eine Akkumulation genau an den Stellen erkennen lässt, 
an denen bereits ein Mangel an Siliziumatomen festgestellt worden ist. 
 
 Abbildung 83 
Links: Verteilung der Siliziumatome (Silizium = grau). Rechts: Verteilung der 
Kohlenstoffatome (durch blaue Punkte dargestellt) 
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Mithilfe eines Clustersuchalgorithmus wurden im Weiteren die Bereiche erhöhter 
Kohlenstoffkonzentration näher charakterisiert. Dazu wurde zunächst eine Iso-
Konzentrationsfläche von 10,8 at.% als Abgrenzung für ein Karbid gewählt. Dieser Wert ist eine 
willkürliche Festlegung und dient der Einordnung, ab wann ein Anstieg der 
Kohlenstoffkonzentration als Cluster gewertet wird. Abbildung 84 verdeutlich optisch mittels 
einer dreidimensionalen Darstellung die so definierten Cluster.  
       
 Abbildung 84 
Zur besseren Sichtbarkeit wurden nur Cluster, die größer als 4 nm sind, dargestellt. 
 
Aufgrund der durch Rekonstruktionsartefakte verzerrten Ansicht nehmen die definierten Cluster 
eine elliptische Form ein. Für die weiteren Analysen wurde eine sphärische Realstruktur 
angenommen. Mit dieser Clusterdefinition konnte nun ein sogenanntes „proximity Histogramm“ 
(auch Proxigramm genannt) erzeugt werden, das ein Tiefenprofil relativ zu einer Iso-
Konzentrationsfläche – in diesem Fall der geschlossenen Oberfläche des Clusters – bezeichnet. Es 
ermöglicht die chemische Analyse von der Matrix bis in den Mittelpunkt des Clusters. Dabei wird 
über alle in Abbildung 84 gezeigten Cluster gemittelt. Das so erhaltene Tiefenprofil ist in 
Abbildung 85 zu sehen.  
 
Abbildung 85 
Analyse des Tiefenprofiles aus der Matrix in ein SiC-Präzipitat 
 
10,8 at.%
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Der Nullpunkt der Abszisse entspricht der vorher definierten Iso-Konzentrationsfläche von  
10,8 at.%. Außerhalb des Clusters kann eine nahezu konstante Kohlenstoffkonzentration von 
1 at.% festgestellt werden. Im Mittelpunkt des Clusters, der durch ein Maximum der 
Kohlenstoffkonzentration definiert sei, wird eine Kohlenstoffkonzentration von exakt 50 at.% 
erreicht, was die Entstehung einer karbidischen Phase entsprechend des Phasendiagramms im 
erwarten lässt. Unter der Annahme sphärisch vorliegender Karbide kann zwar keine klar 
definierte Grenzfläche ausgemacht werden, allerdings lässt sich ein starker 
Konzentrationsgradient beobachten. Da die analysierten Cluster sehr geringe Ausdehnungen von 
4...10 nm aufweisen, ist eine exakte statistische Analyse der atomaren Verteilung innerhalb 
eines Clusters nur bedingt möglich. Es bestätigt sich jedoch auch für diese Analyse, dass die 
Verteilung der Germaniumatome im Inneren des Clusters ein Minium aufweist, Germanium also 
während der Kohlenstoffagglomeration verdrängt wird. Das Minimum der 
Germaniumkonzentration fällt nahezu mit dem Maximum der Kohlenstoffkonzentration 
zusammen. Phosphor folgt, wie bereits in Abbildung 81 und Abbildung 82 angedeutet, 
grundsätzlich dem Trend von Kohlenstoff, was die Beteiligung von Phosphor an den vorliegenden 
Relaxationsvorgängen einmal mehr bestätigt. 
 
Zusammenfassung 
Die thermische Stabilität von Si1-xCx-Schichten wurde betrachtet. Zunächst wurden grundlegende 
Untersuchungen zum Relaxationsverhalten der Schichten durchgeführt. Es zeigt sich, dass Si1-xCx-
Schichten nicht wie SiGe-Schichten über die Ausbildung von Versetzungen relaxieren. Mittels 
RSM konnte festgestellt werden, dass sich im Falle einer Relaxation lediglich die vertikale 
Gitterkonstante der Schicht vergrößert, die horizontale Gitterkonstante bleibt jedoch konstant. 
Basierend auf diesen Erkenntnissen wurde eine Formel zur Berechnung der Relaxation 
vorgeschlagen.  
Desweiteren wurde der genaue Relaxationsmechanismus untersucht und ein dreistufiger 
Prozess vorgeschlagen, der erstens von atomaren Platzwechselvorgängen ausgeht, bei dem sich 
im zweiten Schritt Kohlenstoff als Hanteldefekt arrangiert und unter weiterer thermischer 
Behandlung schließlich Stöchiometrische Siliziumkarbid-Cluster bilden: 
Bei Temperversuchen an intrinsischen und phosphordotierten Schichten konnte nachgewiesen 
werden, dass die Relaxation durch Phosphor bei deutlich geringeren Temperaturen einsetzt. 
Durch zeitabhängige Temperungen konnte eine Aktivierungsenergie von 3,1 eV ermittelt 
werden. Da dies der Aktivierungsenergie für die Diffusion von Kohlenstoff entspricht, ist davon 
auszugehen, dass Kohlenstoffplatzwechselvorgänge die Relaxation bestimmen. Es wurde ein 
Dissoziationsmechanismus vorgeschlagen, nach dem substitutioneller Kohlenstoff unter Bildung 
eines interstitiellen Kohlenstoffatoms und einer Leerstelle reagiert. Die Beschleunigung des 
Relaxationsverhaltens von Phosphor kann mit dem Verbrauch der gebildeten Leerstellen durch 
die Bildung von PV-Komplexen erklärt werden.  
Molekulardynamische Simulationen zur Relaxation geben als wahrscheinlichsten Defekt die 
Bildung von (001)-Hanteldefekten an. Da sich das Druckspannungsfeld um ein (001)-
Hanteldefekt (Si-C) in direkter Nachbarschaft mit dem Zugspannungsfeld um ein 
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substitutionelles Kohlenstoffatom nahezu aufhebt, führt die Relaxation von rund 60 % der 
substitiutionellen Kohlenstoffatome bereits zum völligen Spannungsausgleich. Die Bildung von 
stöchiometrischen Karbiden konnte durch die Simulation jedoch nicht nachgewiesen werden, 
obwohl sich entsprechend Überlegungen zum kritischen Keimradius durchaus Karbide bilden 
könnten.  
Der Nachweis der Karbide mittels TEM war nicht möglich, gelang jedoch mithilfe von 3D-
Atomsondenanalysen. Die atomare Auflösung erlaubte die Feststellung, dass Kohlenstoff bereits 
nach der Deposition nicht zufällig in der Depositionsschicht verteilt ist. Eine 
Temperaturbehandlung unterstützte den Effekt. Für Germanium zeigt sich zwar ein ähnlicher 
Ausgangszustand, der nicht einer zufälligen Verteilung entspricht, hier führt aber schon eine 
geringe Temperzeit zur Randomisierung der Atome. Durch eine gezielte Clustersuche, bei der die 
Clusteroberfläche zu 10,8 at.% Kohlenstoff definiert wurde, wurde eine Vielzahl an 
Ausscheidungen festgestellt. Es konnte nachgewiesen werden, dass im Inneren der Cluster 
stöchiometrisches Siliziumkarbid vorliegt. 
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6. - - -  
Vor allem aufgrund der in Kapitel 5 beschriebenen Eigenschaften hinsichtlich der thermischen 
Metastabilität der Schichten erfordert die Nutzung von Si1-xCx zur Leistungssteigerung von 
Transistoren ein weitaus stärkeres Augenmerk, als dies z. B. für eingebettete SiGe-Schichten der 
Fall ist. In diesem Kapitel sollen grundsätzliche Überlegungen zum Integrationsansatz ebenso 
betrachtet werden wie z. B. der Einfluss der thermischen Behandlung der Transistoren. 
Weiterhin stehen Einflussfaktoren wie die Breite der Spacer oder die Füllhöhe der Si1-xCx-Schicht 
zur Diskussion. Um Transistoren mit verspannten, in-situ phosphordotierten Si1-xCx-Schichten 
einem spannungsfreien Vergleichstransistor entgegenzustellen, wird dabei auf die Entwicklung 
der phosphordotierten Siliziumepitaxie fokussiert. Den Betrachtungen zur Integration der 
Schichten werden Nano-beam-diffraction (NBD)-Messungen vorangestellt, die zum Nachweis der 
Verspannung des Transistorkanals durch Si1-xCx-Schichten dienen und erste Abschätzungen 
hinsichtlich der zu erwartenden Mobilitätssteigerung durch die verspannten Si1-xCx-Schichten 
ermöglichen. 
6.1 Messung der Kanalverspannung mittels Nano beam diffraction 
Unter Nano beam diffraction versteht man eine Methode der Transmissionselektronen-
mikroskopie zur Ermittlung der Materialdehnung mit einer lateralen Auflösung von 6-10 nm. 
Grundlage dieser Analyse ist die Aufnahme von Beugungsbildern. Die Abstände der einzelnen 
Reflexe bzw. die Länge der Richtungsvektoren ist dabei proportional zur Gitterkonstante des 
Materials (vgl. Abbildung 86). Die Forderung nach einer möglichst scharfen Darstellung der 
einzelnen Reflexe im Beugungsbild, die einen parallelen Strahl erfordert, muss dabei in Einklang 
mit einer hohen Ortsauflösung gebracht werden, die durch einen konvergenten Strahl erreicht 
wird. Für die Nano-beam-diffraction-Methode wird daher ein Strahlengang verwendet, der eine 
Mischung aus Selected area diffraction (SAD) und Convergent beam electron diffraction (CBED) 
darstellt, wie in Abbildung 86 verdeutlicht.  
 
 Abbildung 86 
Strahlengang bei der Analyse einer Probe unter SAD-, CBED- sowie NBD-Bedingungen 
  
Parallelstrahl
(selected area diffraction)
Hoch konvergenter Strahl
(Convergent beam electron
diffraction)
Blende
Probe
Objektivlinse
Strahl mit sehr kleiner 
Konvergenz
(Nano Beam Diffraction)
100 
 
Für eine detaillierte Beschreibung der Methode sei auf [GRA07, DHA09] verwiesen. Aufgrund der 
hohen Ortsauflösung wurde die NBD-Methode für die Spannungsanalyse von Si1-xCx verspannten 
Transistorkanälen ausgewählt. Es wird im folgenden Kapitel zunächst auf die NBD-Analyse von 
SiGe-Referenztransistoren eingegangen, die dem Nachweis der Machbarkeit der Methode für 
den gewählten Integrationsansatz dienen soll. 
6.1.1 Verspannungsanalyse von Transistoren mit eingebettetem SiGe 
Für die Verspannungsanalyse von SiGe-Transistoren wurde ein Transistoraufbau der 45 nm 
Technologie mit einer Siliziumnitridspacerbreite von 8 nm gewählt. Mittels Focussed Ion Beam 
(FIB) muss zunächst eine Lamelle mit 220 nm Dicke präpariert werden. Vor der eigentlichen 
Spannungsanalyse wird ein Übersichtsbild aufgenommen, mit dem die Lage und Ausdehnung 
des Linienscans eingestellt wird. Da die Kanalverspannung ermittelt werden soll, wurden 
Linienscans in horizontaler Richtung (also ausgehend von der Source-SiGe-Cavity parallel zum 
Transistorkanal in die Drain-SiGe-Cavity) und in vertikaler Richtung (aus dem BOX ins Gate) 
durchgeführt, wie in Abbildung 87 veranschaulicht. 
 
 Abbildung 87 
Schematische Darstellung von horizontaler und vertikaler Scanführung bei der NBD-Analyse 
 
In jedem Punkt des Linienscans wird ein Beugungsbild aufgenommen. Aus der Länge der 
Richtungsvektoren lassen sich die Gitterkonstante in [001]- und [110]-Richtung ermitteln, wie in 
Abbildung 88 verdeutlicht. 
 
Abbildung 88 
Beugungsbild unter NBD-Bedingungen mit 
indizierten Si-Reflexen 
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Für die Bestimmung der Dehnung müssen die gemessenen Gitterkonstanten auf eine 
unverspannte Referenzstelle bezogen werden. Die ist in der SOI-Technologie nur durch eine 
Messung des unverspannten Bulks Silizium unterhalb des BOX möglich. Eine besondere 
Herausforderung ist hier die Verkippung der SOI-Schicht zum Bulksubstrat durch die Smart-Cut-
Fertigung. Mittels HR-XRD kann diese Verkippung sehr genau ermittelt werden und bis zu 0,4° 
betragen. Die Verkippung der Substrate erfordert für den Messbereich auf dem SOI und den 
Referenzpunkt im Bulk Si eine separate Einstellung der Zonenachse. Infolge des Vergleichs von 
Mess- und Referenzstelle kann die Dehnung mittels Gleichung 74 bestimmt werden. 
ref
ref
a
aa
ε
       (73)
 
Der absolute Fehler der NBD-Messung ist für die Ermittlung der Dehnung in [001]-Richtung am 
größten und wird mit ca. 0,1 % angegeben. Als Ergebnis der Messung kann die Dehnung in [001]- 
und [110]-Richtung sowohl für den vertikalen als auch für den horizontalen Scan angegeben 
werden. Abbildung 89 verdeutlicht die ermittelten Dehnungen in [110]-Richtung unter der 
Verwendung der SiGe-Epitaxie mit einer Germaniumkonzentration von 26 at.%, gemessen 
mittels HR-XRD auf dem 140x140 µm großen SIMS-Pad.  
 
 Abbildung 89 
NBD-Analyse der Dehnung in [110]-Richtung einer SiGe-Schicht 
 
Da negative Zahlenwerte als Druckspannung gewertet werden, weist der Verlauf des 
horizontalen Linienscans eine deutliche kompressive Stauchung im Transistorkanal auf, die im 
Mittel -1,02 % beträgt. Der vertikale Scan zeigt, dass ausgehend von der Grenzfläche SOI-BOX die 
Druckspannung umso höher wird, je näher man sich dem Polysiliziumgate annähert. Die 
maximale Dehnung beträgt unmittelbar unter dem Gate -1,2 %. Für die Verspannung in [001]-
Richtung (nicht dargestellt), konnte eine mittlere Zugdehnung von 1,0 % im Kanal nachgewiesen 
werden. 
6.1.2 Verspannungsanalyse von Transistoren mit eingebettetem Si1-xCx 
Für die NBD-Analyse der Si1-xCx-Transistoren wurde, wie bereits in Kapitel 4.6.2 näher 
beschrieben, exakt die gleiche Integration wie für die SiGe-Schichten gewählt. Auf die sonst 
üblichen Vorimplantationen der Erweiterungs- und Halogebiete wurde verzichtet. Der Abstand 
zum Gate betrug ebenfalls 8 nm. Die Messung der Verspannung mittels NBD wurde unmittelbar 
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nach erfolgter Si1-xCx-Epitaxie durchgeführt. Für die Untersuchung wurde jener epitaktische 
Aufbau gewählt, der bereits die besten Transistoreigenschaften gezeigt hat (Si1-xCx mit Si:P-
Kappe, mit einem substitutionellem Kohlenstoffgehalt von 1,6 at.%). Auch für diese Probe 
wurden sowohl horizontale als auch vertikale Linienscans vorgenommen. Für beide 
Scanführungen wurde zum einen die Dehnung in [001]- und zum anderen in [110]-Richtung 
untersucht. Für die horizontale Scanführung, dargestellt in Abbildung 90, zeigt sich eine mittlere 
kompressive Verspannung entsprechend der Dehnung von -0,70 % in [001]-Richtung. An den 
Grenzflächen zwischen Si1-xCx-Cavity und Si ist ein Minimum in der Verspannung zu verzeichnen. 
Für die [110]-Richtung konnte eine tensile Kanalverspannung festgestellt werden. Sie entspricht 
einer mittleren Dehnung von 0,71 %. Bedingt durch die kleinere Gitterkonstante von Si1-xCx im 
Vergleich zu Si zeigt sich für die [001] kein Rückgang der Dehnung auf 0 %. Der Bezug der 
Messstelle auf die Si-Referenz resultiert in negativen Dehnungswerten für jene Punkte, die 
innerhalb der Si1-xCx-Cavity liegen. Aufgrund der kontinuierlichen Grenzfläche in [110]-
Wachstumsrichtung ist dieser Effekt für den Fall der Dehnung in [110]-Richtung weniger 
ausgeprägt.  
   
Abbildung 90 
Resultierende Dehnungen in [001]- und [110]-Richtung für horizontale Scanführung 
 
Die vertikalen Linienscans sind in Abbildung 91 dargestellt. Für einen Vergleich der 
Reproduzierbarkeit der NBD-Methodik für Si1-xCx-Schichten sind jeweils zwei Messungen 
dargestellt, die an zwei benachbarten Transistoren durchgeführt worden sind. Die Dehnung in 
[001]-Richtung ist durch einen kontinuierlichen Verlauf gekennzeichnet. Vom BOX in Richtung 
Gate beträgt die Dehnung -0,85 %. Beide Messkurven zeigen dabei eine sehr gute 
Übereinstimmung. Die Analyse für die [110]-Kristallrichtung zeigt einen kontinuierlichen Anstieg 
der Dehnung auf ein Maximum von 1,3 %. Unmittelbar unter dem Gate fällt die tensile 
Verspannung leicht ab. 
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Abbildung 91 
Resultierende Dehnungen in [001]- und [110]-Richtung für vertikale Scanführung 
 
Anhand der ermittelten Daten können die Si1-xCx-Transistoren den SiGe-Transistoren 
gegenübergestellt und verglichen werden: Gemäß Gleichung 30 und 31 wurden die zu 
erwartenden Gitterparameter nach KELIRES UND DISMUKES bzw. die Kanaldehnungen in horizontale 
und vertikale Richtung durch eine Si0,981C0,016- und eine Si0,74Ge0,26-Schicht entsprechend den 
Gleichungen 6 und 7 berechnet. Die aus der NBD-Messung ermittelten Dehnungen und die 
resultierenden Spannungswerte sind in Tabelle 4 zusammengefasst. 
Während durch die SiGe-Schicht Verspannungen von 1,68 GPa in [001]-Richtung und -2,18 GPa 
in [110]-Richtung zu erwarten sind, werden durch die Si1-xCx-Schicht geringere Verspannungen 
von -1,28 GPa in [001]- und 1,66 GPa in [110]-Richtung erwartet. Weiterhin wurden die aus den 
NBD-Messungen ermittelten Dehnungen in Spannungen übertragen. Damit ist es möglich, die 
erwarteten Dehnungen mit den tatsächlich erzielten zu vergleichen und die Effektivität der 
beiden Stressoren abzuleiten.  
     Tabelle 5: Ergebnisse der NBD-Analyse von Si1-xCx- sowie SiGe-Transistoren 
 Si1-xCx SiGe 
 [001]/zz [110]/xx [001]/zz [110]/xx 
erwartete Dehnungen / Spannungen 
ij -0,71 % 0,92 % 0,99 % -1,29 % 
ij -1,28 GPa 1,66 GPa 1,68 GPa -2,18 GPa 
ermittelte Werte aus NBD 
ij -0,70 % 0,71 % 1,02 % -1,2 % 
ij -1,26 GPa 1,27 GPa 1,73 GPa -2,03 GPa 
Effektivität 100 % 75 % 100 % 93 % 
 
Für die beiden verspannten Transistortypen zeigt sich eine vollständige Übereinstimmung von 
erwarteten und tatsächlich erzielten Spannungen in [001]-Richtung – die Effektivität beträgt 
100 %. Für die Verspannung in [110]-Richtung sind für beide Stressoren geringe Defizite 
erkennbar. Die Effektivität beträgt für SiGe-Schichten ca. 93 %, für Si1-xCx-Schichten nur ca. 75 %. 
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Unabhängig von den unterschiedlichen Absolutwerten lässt sich feststellen, dass Si1-xCx in seiner 
Wirkung SiGe leicht unterlegen ist. Eine tensile Verspannung des Transistorkanals ist 
grundsätzlich jedoch möglich, auch wenn die theoretisch erwarteten Werte nicht im gleichen 
Maß wie für SiGe erreicht werden. 
Obwohl die Verspannung des Transistorkanals durch NBD nachgewiesen werden kann, resultiert 
aufgrund der stark unterschiedlichen richtungsabhängigen Piezokoeffizienten für NMOS und 
PMOS eine betragsmäßig gleich hohe Verspannung nicht zwangsläufig in der gleichen 
Mobilitätserhöhung für NMOS und PMOS. Der Effekt der Verspannung auf die Elektronen- bzw. 
Löchermobilität wurde bereits als Gleichung 13 bzw. Gleichung 14 eingeführt. Aus der NBD-
Messung können allerdings lediglich die zwei Spannungskomponenten xx= <110> sowie  
zz= <011> ermittelt werden. Die Bestimmung von yy ist nicht möglich, und kann daher für beide 
Proben nicht Gegenstand der Analyse sein. Die Gleichungen 9 und 10 vereinfachen sich wie folgt: 
Si1-xCx NMOS:     zzxx σ0,53σ0,31
μ
Δμ
      (74) 
  SiGe PMOS:      zzxx σ0,01σ0,72-
μ
Δμ
     (75) 
Mit aus Tabelle 3 ermittelten Spannungswerten lässt sich für den PMOS-Transistor mit 26 at.% 
Ge entsprechend dem piezoresistiven Modell eine Mobilitätserhöhung von  92 % 
berechnen. Für den Fall des NMOS-Transistors hingegen ergibt sich mit den ermittelten 
Verspannungen eine Mobilitätserhöhung von 69 %. Dieser Wert ist im Vergleich zum SiGe 
zwar geringer, wenngleich er der Erwartung des klassischen piezoresistiven Modells entspricht.  
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6.2 Optimierung der Integration 
Anhand der Abbildung 41 in Kapitel 4.6.2, die zur Beschreibung des Prozessablaufs für die 
Fertigung von NMOS-Transistoren diente, wurde bereits der Integrationsansatz für den Einsatz 
der Si1-xCx-Epitaxie dargestellt. Die folgenden Ausführungen werden sich mit den Gründen 
beschäftigen, warum gerade jener Ansatz als der aussichtsreichste gewählt wurde. 
6.2.1 „Frühe“ oder „späte“ Si1-xCx-Epitaxie? 
Für die Fertigung von CMOS-Transistoren stehen prinzipielle „Bausteine“ zur Verfügung, deren 
Reihenfolge innerhalb gewisser Grenzen kombiniert werden können. Für die Integration 
eingebetteter Schichten bedeutet das, dass sie entweder sehr früh oder eher spät im 
Fertigungsfluss eingetragen werden können. Im Rahmen dieser Arbeit wird von „früher“ 
Integration gesprochen, sofern die epitaktischen Schichten direkt nach der Strukturierung der 
Gateelektrode eingebracht werden. In diesem Fall ist die epitaktisch abgeschiedene Schicht nicht 
nur den folgenden Implantationen für die Halo- und Erweiterungsgebiete ausgesetzt, sondern 
unter Umständen auch einem thermischen Budget bei der Abscheidung von Oxid- und 
Nitridhilfsschichten. Im Gegensatz dazu ist es möglich, die epitaktischen Schichten erst dann 
einzubringen, wenn der Transistor bereits weitgehend gefertigt worden ist. Dies wird im 
Folgenden unter dem Begriff „späte“ Integration geführt. Beide Ansätze sind vergleichend in 
Abbildung 92 gegenübergestellt. Während die frühe Integration klare Nachteile hinsichtlich der 
Schädigung der Epitaxie durch nachfolgende Implantationen und ein erhöhtes thermisches 
Budget aufweist, leidet die späte Integration darunter, dass die Epitaxie nicht so nah am Kanal 
platziert werden kann, was die Einkopplung der Verspannung in den Kanal erschweren könnte. 
 
Abbildung 92 
Vergleich der frühen und späten Si1-xCx-Integration  
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Für die Eruierung der Eignung des frühen Integrationsansatzes wurde der Einfluss der Arsen- und 
Haloimplantation mit einer anschließenden thermischen Ausheilung untersucht. Dazu wurde 
eine 50 nm dicke, undotierte Si1-xCx (x=0,016)-Schicht auf einem blanken Wafer abgeschieden. Im 
Anschluss wurde der Wafer mit den für die Fertigung der Si1-xCx-Transistoren gewählten Bor- und 
Arsenimplantationen (entsprechend den Implantationen der Halo- und Erweiterungsgebiete) 
beaufschlagt. Für die Implantation wurde eine Dosis von 2,3∙1013 at/cm² Bor mit einer Energie 
von 9 keV sowie eine Arsenimplantation von 1,8∙1015 at/cm² mit einer Energie von 5 keV 
angewendet, dessen Maximum in etwa 10 nm Tiefe erwartet wird, wie in Abbildung 95 
verdeutlicht. Nachfolgend wurde der Wafer mit einer thermischen Kurzzeitausheilung bei     
1085 °C behandelt, um die Schichten zu rekristallisieren und die Dotanten zu aktivieren. Direkt 
nach der Epitaxie und nach Implantation und Ausheilung wurden reciprocal space maps um den 
(004)-Si-Reflex mittels HR-XRD erstellt. Das Ergebnis ist in Abbildung 93 dargestellt. Direkt nach 
der Epitaxie finden sich die zwei typischen Maxima, die dem Bulk Silizium und der Si1-xCx-Schicht 
zugeordnet werden können. Der Winkelabstand entspricht einer Kohlenstoffkonzentration von 
1,6 at.%. Nach der Implantation und Ausheilung zeigen sich zwei relevante Effekte. Zum einen 
bildet sich zwischen dem Si-Bulk und dem Si1-xCx-Peak ein weiteres drittes Maximum aus. Des 
Weiteren verschiebt sich die Lage des Si1-xCx-Schichtpeaks zu geringeren Winkelabständen relativ 
zum Si-Bulkpeak, was auf eine Verringerung der Verspannung in der Epitaxieschicht hindeutet. 
Aus der Epitaxieschicht mit ursprünglich homogen verteilten 1,6 at.% Kohlenstoff hat sich eine 
Doppelschicht entwickelt. Der Schicht mit der höheren Verspannung lässt sich ein Äquivalent 
von 1,0 at.% Kohlenstoff zuordnen. Die zweite Schicht mit der geringeren Verspannung weist gar 
nur ein Spannungsäquivalent von 0,4 at.% Kohlenstoff auf. Obwohl aus den RSMs nicht direkt 
ersichtlich ist, welches die oberflächliche Schicht und welches die auf dem   Si-Bulk-substrat 
aufliegende Schicht ist, liegt der Schluss nahe, dass durch die Arsen- und Haloimplantation die 
Oberfläche der Epitaxieschicht so gestört wird, dass die Verspannung nahezu vollständig 
relaxiert.  
 
Abbildung 93 
Reciprocal space maps einer Si1-xCx-Schicht auf Si direkt nach der Abscheidung (links) sowie nach 
Halo- und Erweiterungsimplantation (Bor bzw. Arsen), mit anschließender Spike-Ausheilung 
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Zur weiteren Analyse wurde eine SIMS-Analyse der implantierten und ausgeheilten Schicht 
angefertigt. Es zeigt sich, dass die Kohlenstoffverteilung durch die gesamte Schicht relativ 
konstant bleibt. Die erhöhte Kohlenstoffkonzentration zur Probenoberfläche kann auf den 
Epitaxieprozess zurückgeführt werden. Obwohl die Borverteilung aufgrund der sehr geringen 
Konzentration nur schwer bestimmt werden kann, zeigt die Analyse der Arsenkonzentration ein 
deutliches Maximum in ca. 10 nm Tiefe.  
 
Abbildung 94 
Schematische Darstellung der Überlappung der Implantation der Erweiterungsgebiete ins Si1-xCx-
Gebiet (links) sowie ein gemessenes Dotierprofil (SIMS-Analyse) der mit Arsen implantierten Si1-xCx-
Probe. Es zeigt sich ein Maximum der Arsenimplantation in etwa 10 nm Tiefe in der Si1-xCx- Schicht. 
 
Bedenkt man, dass der Atomradius von Arsen mit 1,225 Å deutlich über dem von Silizium      
(1,17 Å) und Kohlenstoff (0,772 Å) liegt, kann geschlussfolgert werden, dass die oberflächennahe 
Anreicherung von Arsen die durch Kohlenstoff eingetragene Verspannung für den gegebenen 
Fall fast völlig kompensiert. Da die Verspannung in Oberflächennähe, genauer gesagt auf der 
Höhe der Erweiterungsgebiete am relevantesten ist, führt diese Erkenntnis zur Ablehnung einer 
frühen Si1-xCx-Integration. Genau dort, wo der verspannte Transistorkanal erzeugt werden soll, 
verhindert die Überlagerung mit einer Arsenimplantation den Aufbau einer zugverspannten 
Schicht. 
Neben der Spannungsrelaxation durch die Arsenimplantation zeigt sich, dass selbst die tiefer 
gelegene Si1-xCx-Schicht von ursprünglich 1,8 at.% auf 1,0 at.% Kohlenstoffäquivalent reduziert 
wurde. Dies lässt sich weder mit der schwachen Borimplantation erklären, die entsprechend 
einer Monte-Carlo-Simulation in einer Tiefe von ca. 200 nm ihr Maximum besitzt, noch mit der 
nah an der Oberfläche sitzenden Arsenimplantation. Es liegt der Schluss nahe, dass allein das 
thermische Budget die Relaxation verursacht hat, die in diesem Fall durch einen Spike Anneal mit 
einer Spitzentemperatur von 1085 °C bei ca. 1 s betrug. Da diese Temperaturbehandlung 
offensichtlich für Si1-xCx-Schichten ungeeignet ist, werden im Folgenden alternative 
Ausheilverfahren untersucht. 
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6.2.2 Optimierung der thermischen Ausheilung 
Wie bereits in den Kapiteln 5.2.1 sowie 5.2.2 betrachtet, hat sowohl die Temperatur als auch die 
Zeit einer thermischen Behandlung einen wesentlichen Einfluss auf die Relaxation. Während in 
Kapitel 4 eher vergleichsweise lange Temperungen von 5 bzw. 10 s für die Untersuchungen 
verwendet worden sind, zeichnen sich die für die Transistorfertigung etablierten 
Ausheilbedingungen durch wesentlich kürzere Temperaturintervalle aus, die für die Fertigung 
ultraflacher Übergänge (ultra shallow junctions) unerlässlich sind. Aufgrund der Forderung nach 
maximaler Dotandenaktivierung, Defektausheilung bei geringer Diffusion und Deaktivierung 
haben sich neben den bereits angesprochenen Spike Anneals vor allem die Laserausheilung und 
Blitzlampen (flash)-Ausheilung etabliert, deren Temperaturspitzen im Bereich weniger 
Millisekunden liegt [TIM06].  
Um jene Ausheilmethode zu identifizieren, die für die finale Aktivierung der Si1-xCx-basierten 
NMOS-Transistoren am geeignetsten ist, wurden die drei Methoden Spike, Flash und Laser 
Anneal miteinander verglichen. Dazu wurden identische Wafer mit 1,8 at.% Kohlenstoff und 
einer Phosphordotierung von 4∙1020 at/cm³, die mittels LP-CVD abgeschieden wurden, mit den 
unterschiedlichen Ausheilverfahren behandelt. Für die Spike-Ausheilung wurden 
Spitzentemperaturen von 1085 °C, 1000 °C sowie 950 °C gewählt, die für ca. 1,5 s auf den Wafer 
einwirken. Im Fall der Blitzlampen- sowie Laserausheilung verringert sich die Ausheilzeit auf 
einige Millisekunden, die Temperaturspitze der Ausheiltemperatur liegt jedoch nahe am 
Schmelzpunkt von Silizium. Da bei der Herstellung von Transistoren kein reines Silizium zum 
Einsatz kommt, sondern dotierte Schichten, werden Ausheiltemperaturen von 1100 °C 
verwendet, sowohl im Fall der Laser- als auch der Blitzlampenausheilung. Die Ergebnisse der 
Untersuchungen zum Ausheilen der Si1-xCx-Schichten mit den genannten Verfahren sind grafisch 
in Abbildung 95 dargestellt. Dabei wurden die ermittelten Verspannungen per HR-XRD-Analyse 
im Anschluss an die jeweilige Temperaturbehandlung auf den Wert der Verspannung nach der 
Abscheidung bezogen. Negative Werte entsprechen also einem Spannungsverlust durch die 
jeweilige Ausheilmethode.  
 
 Abbildung 95 
Spannungsdifferenz verschiedenartig thermisch behandelter Si1-xCx 
im Vergleich zum Zustand nach der Deposition 
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Für den Spike Anneal zeigt sich eine deutliche Temperaturabhängigkeit. Während der 1085 °C 
Spike zu einer Spannungsrelaxation von 50 % führt, beträgt sie für die bei 1000 °C 
durchgeführten Ausheilung nur noch 8,5 %. Eine weitere Erniedrigung der Spike-Temperatur 
führt gar zu einem leichten Anstieg der Verspannung von 1,7 %. Für die  Flashausheilung konnte 
ebenfalls ein leichter Anstieg der Verspannung von 1,1 % verzeichnet werden. Der größte 
Spannungszugewinn von 6,8 % ist durch die Laserausheilung zu verzeichnen. Wird der Laser gar 
ein zweites Mal angewandt, beträgt der Spannungszugewinn immerhin noch 5,6 %. Der Laser 
Anneal kann damit als geeignetste Methode zum Aktivieren der Si1-xCx-Transistoren identifiziert 
werden. Die Ursachen für den Zugewinn an Verspannung kann zum einen auf die Aktivierung des 
Phosphors zurückgeführt werden, der durch eine in-situ-Dotierung bereits während der 
Abscheidung beigefügt wird, aber nicht voll aktiviert vorliegt. Durch den Laser Anneal wird die 
Aktivierung des Phosphors am effektivsten umgesetzt. Da der Atomradius von Phosphor mit  
0,93 Å rund 20 % kleiner ist als der von Silizium, wird die tensile Verspannung der Si1-xCx-Schicht 
noch weiter unterstützt. Ein zusätzlicher Nebeneffekt könnte die Aktivierung von zunächst 
interstitiell vorliegendem Kohlenstoff durch die Laserbehandlung sein. Da anzunehmen ist, dass 
nach der Abscheidung Kohlenstoff voll substitutionell eingebaut wurde, spielt dieser Effekt nur 
eine untergeordnete Rolle. Im Gegensatz zur Spike- und Flashausheilung wird bei der 
Laserausheilung kein einheitlicher Temperaturpuls auf den vollen Wafer aufgebracht, sondern 
der Wafer wird unter dem 10 mm breitem Laserstrahl rasternd so lange hin und hergeführt, bis 
jede Stelle des Wafers behandelt wurde. Die einzelnen Streifen werden dabei um 5 mm 
überlagert, sodass der Laser an jedem Ort des Wafers zweimal zur Wirkung kommt. Damit ist es 
möglich, eine streifenweise Temperung durchzuführen, bei der sich die einzelnen Streifen nicht 
stören. Auf demselben Wafer können auf diese Weise mehrere Temperungen durchgeführt 
werden, was die Vergleichbarkeit durch eine identische Si1-xCx-Schicht erhöht. Für Si1-xCx-
Schichten wurde die Temperatur während des Rasterns kontinuierlich von 1142 °C und 1398 °C 
entsprechend Abbildung 96 variiert.  
 
Abbildung 96 
Temperaturvariation bei der Laserausheilung 
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An allen neun Stellen des Wafers wurde die Verspannung mittels HR-XRD bestimmt. Die Analyse 
zeigte jedoch für die einzelnen Streifen einen konstanten substitutionellen Kohlenstoffgehalt. 
Das durch den Laser eingetragene Temperaturbudget hat in dem betrachteten 
Temperaturbereich folglich keinen signifikanten Einfluss auf die Verspannung. 
6.2.3 Einfluss der Spacerdimensionen 
Die stetige Verringerung der Spacerbreiten, die zu einer Erhöhung der in dem Kanal 
eingekoppelten Verspannung führt, hat sich für die SiGe-Technologie als wichtiges Instrument 
zur Skalierung des Prozesses durchgesetzt. Eine Ausnahme bildet der Einsatz von bordotiertem 
SiGe, bei dem die Nähe zum Kanal aufgrund des Diffusionsverhaltens überdacht werden muss. 
Nichtsdestotrotz weist eine Vielzahl von Arbeiten auf die Erhöhung des Sättigungsstromes mit 
verringertem Abstand x zum Kanal hin [YEO04, VAI08]. Auch Simulationen für Si1-xCx-Transistoren 
belegen einen Gewinn des Sättigungsstromes mit sinkendem Abstand zum Gate, wenngleich die 
Änderungen auch geringer als für SiGe-PMOS-Transistoren ausfallen. Für die Feststellung des 
Einflusses der Nähe der Si1-xCx-Gebiete zum Transistorkanal wurden Spacerbreiten von 
x1 = 13 nm und x2 = 25 nm gewählt, wie in Abbildung 97 veranschaulicht und deren Einfluss auf 
die Leistungsfähigkeit der Transistoren untersucht. 
               
Abbildung 97 
Links: Definition des Abstands der Si1-xCx-Gebiete zum Kanal durch die Spacebreite 
Rechts: Universalkurve (Ion-Ioff-Charakteristik) von Si1-xCx-Transistoren  in 
Abhängigkeit der Breite des Spacers 
 
Wie in Abbildung 98, rechts zu erkennen führt die Variation der Spacerbreite zu keinen 
signifikanten Einfluss auf die Universalkurve der Transistoren. Die Ion-Ströme für Transistoren mit 
13 nm bzw. 25 nm breitem Spacer sind vergleichbar. Gemäß den Bauelementsimulationen von 
FLACHOWSKY [FLA11] sollte sich dem piezorezistiven Modell entsprechend eine 
Drainstromerhöhung von 2,5...5 % einstellen. Diese kann experimentell nicht nachgewiesen 
werden. Die Daten belegen keine bessere Übertragung der Deformation durch einen geringeren 
Abstand der Si1-xCx-Gebiete zum Transistorkanal.  
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6.2.4 Einfluss der Si1-xCx-Füllhöhe auf die Transistoreigenschaften  
Aus der SiGe-Technologie ist bekannt, dass eine Variation der Füllhöhe zu einer starken 
Änderung der Transistoreigenschaften führt. Allerdings beruhen diese Untersuchungen auf 
Integrationsansätzen, bei denen die Halo- und Erweiterungsimplantationen nach der SiGe-
Epitaxie gesetzt wurden, und somit je nach Füllhöhe des SiGe eine unterschiedliche vertikale 
Lage einnehmen. Für den Fall der Si1-xCx-Transistoren wurde jedoch schon darauf verwiesen, dass 
aus Gründen der Metastabilität der Schichten ein später Integrationsansatz gewählt wird, und 
die Implantation der Halo- und Erweiterungsgebiete vor der Epitaxie stattfindet und somit nicht 
durch die epitaktische Füllhöhe beeinflusst werden sollte. Die Variation der Füllhöhe wurde 
durch eine unterschiedliche Anzahl der Abscheide- und Ätzzyklen bei der Epitaxie umgesetzt, 
siehe Abbildung 98. Der Standard-Si1-xCx-Prozess besteht aus 37 Ätz- und Depositionszyklen, die 
in einer Füllhöhe von 63 nm (gemessen am Transistor über die TEM-Analyse) resultieren. Für die 
folgende Untersuchung wurde die Füllhöhe zwischen 50 nm und 80 nm variiert. 
 
Abbildung 98 
Zusammenhang zwischen der Anzahl der Zyklen und 
resultierter Schichtdicke. Der Standardprozess 
entspricht 37 Zyklen. 
 
Abbildung 99 zeigt den Einfluss der Füllhöhe auf die Universalkurve der Transistoren sowie auf 
die Überlappungskapazität. Aus der Universalkurve wird ersichtlich, dass die Füllhöhe wie 
erwartet keine Beeinflussung der Transistorleistungsfähigkeit nach sich zieht. Die 
Überlappungskapazität zeigt jedoch einen Anstieg mit steigender Füllhöhe. Dieser Effekt ist 
jedoch der Tatsache geschuldet, dass die Transistoren mit der höchsten Si1-xCx-Schichtdicke auch 
die längste Verweildauer im Epitaxiereaktor aufwiesen. Die Abscheidetemperatur beträgt zwar 
lediglich 550 °C, führt aber dennoch zu einer geringfügigen Diffusion der Arsen-
Erweiterungsgebiete, wie der Trend der Überlappungskapazität beweist. Die Änderungen sind 
jedoch marginal und haben keinen Einfluss auf die Leistungsfähigkeit der Transistoren.  
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Abbildung 99 
Universalkurve sowie Überlappungskapazität von NMOS-Transistoren mit variierter Si1-xCx -Füllhöhe 
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6.2.5 Einfluss des thermischen Budgets während der Transistorfertigung 
Zur Validierung der Leistungssteigerung der NMOS-Transistoren durch den Einsatz von Si1-xCx ist 
der Vergleich mit unverspannten Transistoren notwendig. Das setzt jedoch voraus, dass 
wesentliche Parameter wie die Schwellspannung der Transistoren oder die 
Überlappungskapazitäten von Vergleichstransistor und Si1-xCx-Transistor übereinstimmen. In 
Abbildung 100 ist eine solche Gegenüberstellung veranschaulicht. Während die blau 
dargestellten Si1-xCx-Transistoren nach dem in Abbildung 92 gezeigten spätem Integrationsansatz 
gefertigt worden sind, wurden die spannungsfreien Transistoren ohne den Einsatz von Epitaxie 
hergestellt. Der Eintrag der tiefen Source- und Drainimplantationen wurde ebenfalls mit 
Phosphor, aber mittels Ionenimplantation ausgeführt. Alle dargestellten Transistoren wurden 
unmittelbar vor der Nickelsilizidbildung per Laser ausgeheilt. Es zeigt sich, dass sich der 
Referenztransistor und Si1-xCx-Transistor sowohl hinsichtlich Schwellspannung als auch der 
Überlappungskapazität stark unterscheiden und somit keinen fairen Vergleich der beiden 
Ansätze ermöglichen. Offenbar setzt durch das während der Epitaxie verwendete thermische 
Budget des prebakes von 850 °C und die anschließende Si1-xCx-Epitaxie eine erhebliche 
zusätzliche Diffusion ein, die die Transistoren maßgeblich beeinflusst. 
    
Abbildung 100 
Universalkurve sowie Überlappungskapazität von Si1-xCx-Transistoren zu Referenztransistoren 
 
Ein erster Ansatz ist, die Vergleichstransistoren zum einen dem gleichen thermischen Budget wie 
den SiC-Transistoren zu unterziehen und sie zum anderen auch dem prebake auszusetzen. Dazu 
wurde der Wafer nach der Implantation und Ausheilung der Erweiterungsgebiete in den 
Epitaxiereaktor gegeben. In einer Stickstoff-Schutzatmosphäre bei atmosphärischen 
Druckbedingungen wurde der Wafer auf 850 °C aufgeheizt und so der Temperatureintrag durch 
einen Wasserstoff-prebake nachempfunden. Die so behandelten Bauteile sind in Abbildung 100 
rot dargestellt. Die Schwellspannung stimmt nun mit den Si1-xCx-Transistoren überein. Die 
Überlappungskapazität nähert sich durch die Temperaturbehandlung zwar den Si1-xCx-
Transistoren an, stimmt damit aber nicht völlig überein. Es zeigt sich nach wie vor eine Differenz 
von 11 aF, die durchaus eine Leistungssteigerung von 3 % verursachen kann. Für die Etablierung 
einer spannungsfreien Referenz zu den Si1-xCx-Transistoren muss daher die Si:P-Epitaxie zum 
Einsatz kommen, welche neben der in-situ-Dotierung mit Phosphor über eine vergleichbare 
thermische Historie verfügt.  
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6.2.6 Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf den Silizidwiderstand 
Im Rahmen der in Kapitel 6.2.5 dargestellten Evaluierungen wurden auch die Schichtwiderstände 
an silizierten Teststrukturen bestimmt, sowohl für die Si1-xCx(x = 0,018)-basierten Transistoren als 
auch für die mit Phosphor implantierten, kohlenstofffreien Vergleichsbauteile. Die Bestimmung 
erfolgt gemäß der 4-Punkt-Messmethode nach VAN DER PAUW, die als Ergebnis den spezifischen 
Flächenwiderstand in Ω/□ liefert [VDP58].  
 
Abbildung 101 
Silizierter Schichtwiderstand der Aktivgebiete von Silizium- 
referenztransistoren, bei denen die Dotierung über 
Ionenimplantation eingebracht wurde im Vergleich zu in-situ 
phosphordotierten Si1-xCx(x = 0,018)-Transistoren 
 
Die in Abbildung 101 dargestellten Widerstände silizierter Bauteile verdeutlichen, dass beim 
Einsatz von Si1-xCx mit einem Anstieg des Widerstands der Aktivgebiete von ca. 30 % zu rechnen 
ist. Dieser Effekt wurde bereits mehrfach von anderen Autoren beobachtet und wird darauf 
zurückgeführt, dass sich Kohlenstoff an den Korngrenzen der NiSi-Körner anlagert [MAC07, 
YOO08, KEY11]. Neben der Widerstandserhöhung sei an dieser Stelle auch auf eine erhöhte 
Stabilität der gebildeten Ni-Si-C-Phase hingewiesen. Bei kohlenstofffreien Nickelsiliziden (NiSi) 
wird eine Tendenz zur Degradation der Silizide durch Temperatureinwirkungen über 650 °C 
beobachtet, die auf Agglomeration der NiSi-Körner und/oder die Bildung der NiSi2-Phase auftritt. 
Die Studien haben gezeigt, dass für kohlenstoffdotierte Schichten diese Agglomerations- und 
Phasenumbildungsreaktionen aufgrund der Korngrenzensegregation von Kohlenstoff verzögert 
sind [LEE10, MAC07, MAC10, KEY11]. Die gebildeten Silizide auf Si1-xCx-Schichten sind daher 
thermisch stabiler und erlauben weitere Prozessfenster. 
Der erhöhte Widerstand der silizierten Si1-xCx-Aktivgebiete könnte zu einem Abfall der 
Leistungsfähigkeit der Transistoren führen. Die Senkung des Widerstands von Si1-xCx-Transistoren 
wird durch das zusätzliche Aufbringen einer epitaktischen, kohlenstofffreien Si:P-Kappe im 
folgenden Kapitel erreicht. 
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6.3 Vergleich der Leistungsfähigkeit von Si:P- und Si1-xCx-basierten 
Transistoren 
6.3.1 Verwendeter Si:P-Prozess 
Wie schon zuvor betont, sind zur Evaluierung von Si1-xCx als Element zur Leistungssteigerung 
Vergleichstransistoren nötig, die über eine ähnliche thermische Vorgeschichte verfügen und 
damit in vergleichbaren Überlappungskapazitäten resultieren, jedoch spannungsfrei epitaktisch 
gewachsen werden. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden daher in-situ phosphordotierte, 
selektive Siliziumepitaxierezepte entwickelt. Grundlage hierfür bildet der Si1-xCx-Prozess bei 
550 °C. Der Methylsilanfluss wurde deutlich erniedrigt, und Phosphin entsprechend der 
Kenntnisse zum konkurrierenden Einbau der beiden Spezies erhöht. Das Ergebnis der 
Optimierung ist ein selektiver, trisilanbasierter Si:P-Prozess mit exzellenter Morphologie, wie 
Abbildung 102 zeigt. Der Phosphorgehalt beträgt 2,5∙1020 at/cm³ (0,5 at.%) bei einer 
Kohlenstoffkonzentration von 5∙1019 at/cm³ (0,1 at.%). Prozessbedingt erfolgt ein geringfügiger 
Einbau von Germanium von ca. 1,3∙1021 at/cm³ (2,6 at.%), der aus dem Ätzprozess stammt (vgl. 
dazu Kapitel 4.6.2). Hinsichtlich resultierender Schichtverspannungen heben sich die Wirkungen 
von Germanium und Kohlenstoff/Phosphor vollständig auf, mittels HR-XRD- -2 -Analysen 
konnte keine Verspannung nachgewiesen werden.  
  
 Abbildung 102 
TEM-Aufnahme eines Si:P-Transistors mit silizierten Source- und Draingebieten, rechts: SIMS-
Analyse der Schicht. Der Kohlenstoffgehalt beträgt 0,1 at.%. 
 
In Abbildung 103 ist weiterhin der silizierte Schichtwiderstand dargestellt, der sowohl die 
Messung an Si1-xCx-Transistoren als auch die Si:P-Transistoren zeigt. Alle Si:P-Transistoren weisen 
einen um ca. 40 % verringerten Silizidwiderstand im Vergleich zum Si1-xCx-Transistor auf. Der 
silizierte Widerstand der epitaktisch gewachsenen Si:P-Transistoren liegt mit ca. 11 Ω/o sogar 
noch unterhalb der Werte, wie sie für ebenfalls kohlenstofffreie, aber                 
phosphorimplantierte Referenztransistoren ermittelt wurden entsprechend Abbildung 101 ca. 
14 Ω/o. Dies ist einerseits auf die bessere Aktivierung der Dotanden in den epitaktischen 
Schichten, andererseits auf den intrinsisch höheren Gehalt an Phosphor von 2∙1020 at/cm³ 
zurückzuführen. Abbildung 103 stellt weiterhin die Leistungsfähigkeit der Si:P- und Si1-xCx-
Transistoren gegenüber. Unter der Maßgabe konstanter Leckströme weisen beide 
Transistorfamilien übereinstimmende Ströme im angeschalteten Zustand auf. Die 
Si:P
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Leistungsfähigkeit der Transistoren scheint vergleichbar. Dies ist insofern überraschend, als dass 
die Verspannung des Transistorkanals durch Si1-xCx bereits nachgewiesen wurde, gegenüber Si:P-
Transistoren aber dennoch keine Verbesserung sichtbar ist. Die Ursache könnte im erhöhten 
Schichtwiderstand der Si1-xCx-Transistoren liegen, der die Si1-xCx-Transistoren offenbar soweit 
degradiert, dass die Leistungsfähigkeit resultierend aus der Mobilitätserhöhung durch die 
mechanische Verspannung des Transistorkanals aufgehoben wird. Oder umgedreht – obwohl die 
Si:P-Transistoren keinerlei Verspannung auf den Transistorkanal ausüben, führt die signifikante 
Verringerung des Silizidwiderstandes zu einer Steigerung der Leistungsfähigkeit, die mit 
verspannten Si1-xCx-Transistoren vergleichbar ist. 
 
Abbildung 103 
Silizierter Schichtwiderstand und Universalkurve für Si1-xCx-Transistoren (1,8 at.% C; 
41020 at/cm³ P) im Vergleich zu Si:P-basierten Transistoren (21020 at/cm³ P) 
 
Dieses Ergebnis zeigt einen Weg auf, die Si1-xCx-Transistoren noch weiter zu verbessern, indem 
man beides kombiniert: die Verspannung aus der Si1-xCx-Schicht mit einer „Opferschicht“ für die 
Silizidbildung, die keinen Kohlenstoff enthält und somit den Kontaktwiderstand verringern kann. 
6.3.2 Si1-xCx:P mit Si:P-Kappe  
Die bisher gezeigten Daten konnten keine Verbesserung der Si1-xCx-Transistoren gegenüber Si:P-
Transistoren nachweisen. Als Grund für die fehlende Leistungssteigerung gegenüber Si:P-
Transistoren wird ein ca. 40 % erhöhter Schichtwiderstand der Si1-xCx-Transistoren angenommen. 
Um diesen zu verringern, wird entsprechend Abbildung 104 der Einsatz einer zusätzlichen Si:P-
Kappe auf Si1-xCx-Schichten untersucht. Neben Transistoren ohne Kappe wurde auch die 
Verwendung einer 15 nm bzw. 30 nm dicken Kappe betrachtet.  
 
Abbildung 104 
Schematische Darstellung der Transistoren ohne Kappe bzw. mit dünner und dicker 
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Die Si:P-Kappe wurde ebenfalls epitaktisch mit einem dichlorsilanbasiertem Rezept mittels LP-
CVD abgeschieden. Per SIMS-Analyse konnte ein Phosphorgehalt von 21020 at/cm³ 
nachgewiesen werden. Die Phosphorkonzentration ist damit vergleichbar mit dem reinen Si:P-
Prozess (trisilanbasiert). Abbildung 105 zeigt eine transmissionselektronenmikroskopische 
Aufnahme eines Si1-xCx-Transistors mit einer 15 nm dicken Si:P-Kappe.  
 
 Abbildung 105 
TEM-Aufnahme eines NMOS-Transistors mit epitaktischem 
Si1-xCx:P (1,8 at.% C; 410
20
 at/cm³ P) mit 15 nm dicker Si:P-
Kappe (21020 at/cm³ P) 
 
Die Auswirkungen der Si:P-Kappe auf den silizierten Schichtwiderstand veranschaulicht 
Abbildung 106. Für NMOS-Transistoren mit phosphordotiertem Si1-xCx ist der Schichtwiderstand 
mit 21 Ω/o am höchsten. Durch die Verwendung einer Si:P-Kappe lässt sich der 
Schichtwiderstand wie erwartet senken. Die Erniedrigung des Schichtwiderstands skaliert dabei 
mit der Kappendicke. Allerdings ist der Schichtwiderstand selbst mit der dicksten Kappe von 
rund 30 nm noch erhöht im Vergleich zu Referenztransistoren (grün), die keine Epitaxie 
beinhalten, sondern die Dotanden ausschließlich durch Ionenimplantation erhalten. Diese 
weisen einen silizierten Schichtwiderstand von 14 Ω/o auf. Source- und Draingebiete, die keinen 
Kohlenstoff enthalten und phosphordotiertes Si:P mithilfe epitaktischen Wachstums erhalten, 
fallen mit dem niedrigstem Schichtwiderstand von 11 Ω/o auf.  
 
Abbildung 106 
Silizierte Schichtwiderstände für verschiedene Si1-xCx- und Si:P-Schichten 
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Die elektrische Validierung der Si1-xCx-Transistoren im Vergleich zu Transistoren mit Si:P-Kappe 
zeigt Abbildung 107. Auf die Überlappungskapazität hat die Abscheidung einer Kappe nur einen 
geringfügigen Einfluss. Die leichte Erhöhung der mittleren Überlappungskapazität um 
0,0021 fF/µm (entspricht 0,7 %) durch den zusätzlichen Si:P-Epitaxieschritt ist als 
vernachlässigbar einzuschätzen. 
 
 Abbildung 107 
Universalkurve und Überlappungskapazität für Si1-xCx-Schichten ohne Si:P-Kappe, mit 
dünner und dicker Si:P-Kappe 
      
Die Universalkurve weist für Transistoren, die aus Si1-xCx (ohne Kappe – rote Punkte) bestehen, 
die geringste Leistung im angeschalteten Zustand auf. Für Si1-xCx-Transistoren mit Si:P-Kappe 
kann ein Leistungsgewinn von ca. 10 % gegenüber den Si1-xCx-Transistoren ohne Kappe 
verzeichnet werden. Die Dicke der Si:P-Kappe hat dabei innerhalb des betrachteten 
Experimentes keinen Einfluss. Die Leistungsfähigkeit von Transistoren mit 15 nm dicker als auch 
mit 30 nm dicker Si:P-Kappe sind vergleichbar. Es kann geschlussfolgert werden, dass die 15 nm 
Kappe genug Material für die Silizierung darstellt, ohne dass das Silizid mit der                   
darunterliegenden Si1-xCx-Schicht gebildet werden muss. Abbildung 108 zeigt eine TEM-
Aufnahme eines Si1-xCx-NMOS-Transistors mit 15 nm dicker Si:P-Kappe nach der Kontaktierung. 
 
Abbildung 108 
TEM-Aufnahme eines NMOSFETs mit Si1-xCx:P mit 15 nm Si:P-
Kappe nach der Silizierung und Kontaktierung 
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Für die Silizierung der Gateelektrode sowie der Source- und Draingebiete wurden 8 nm NiPt 
abgeschieden. Da in einem folgenden thermischen Aktivierungsschritt die Bildung der 
Monosilizidphase angestrebt wird, die mit der Konsumierung von Silizium einhergeht, beträgt 
die resultierende Silizidschichtdicke in etwa das Doppelte der ursprünglich abgeschiedenen 
Nickeldicke. Abbildung 108 bestätigt eine Siliziddicke von etwa 15 nm. Tatsächlich wurden also 
nur ca. 7 nm Si:P verbraucht, weshalb kein signifikanter Unterschied in der Leistungsfähigkeit 
von Transistoren mit 15 nm oder mit 30 nm Si:P-Kappe erkennbar ist. Dennoch sollte die 
Kappendicke immer dicker als nötig gewählt werden, da durch Reinigungsschritte zwischen 
Epitaxie und Silizierung ein Teil der Kappe abgetragen wird. 
Im Vergleich der Si1-xCx-Transistoren mit der Si:P-Kappe zu spannungsfreien Si:P-Transistoren 
zeigt sich entsprechend Abbildung 109 ein leichter Leistungsunterschied: Gegenüber der 
spannungsfreien Referenz kann eine Erhöhung des Sättigungsstromes für Si1-xCx-Transistoren von 
7 % beobachtet werden. 
 
 Abbildung 109 
Universalkurve für Si1-xCx-Schichten mit Si:P-Kappe im 
Vergleich zu Si:P-NMOS-Transistoren 
 
Durch die Optimierung des Silizidwiderstandes kann also eine deformationsbedingte 
Beweglichkeitserhöhung anhand des elektrischen Verhaltens nachgewiesen werden. Die 
beobachtete Leistungssteigerung liegt jedoch deutlich unter dem zu erwartenden Wert. Die 
durch die NBD-Messung ermittelte Zugdehnung sollte entsprechend Simulationen von 
FLACHOWSKY [FLA10b] eine Erhöhung des Sättigungsstromes von 10-15 % erzeugen. Die 
beobachtete Differenz kann mehrere unterschiedliche Ursachen haben:   
1. Zum einen ist zu bedenken, dass die entsprechenden Spannungen durch die NBD-
Messung direkt nach der Deposition der Si1-xCx-Schicht ermittelt worden sind. 
Zwischen der Abscheidung und der elektrischen Messung der Transistoren liegen 
jedoch noch einige thermische Schritte, wie die Silizidbildung oder Aktivierung durch 
Laserausheilung, die die Relaxation in derart kleinen Strukturen beeinflussen 
könnten, wie sie zur NBD-Messung herangezogen wurden.  
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2. In der vorliegenden NBD-Messung wird weiterhin nicht betrachtet, dass im realen 
Prozessaufbau zum Zeitpunkt der Epitaxie bereits die Implantation der Arsen-
Erweiterungsgebiete existiert. Da aufgrund des größeren Atomradius die durch 
Arsen hervorgerufene Verspannung der von Si1-xCx entgegenwirkt, ist davon 
auszugehen, dass das durch Si1-xCx aufgebaute Spannungsfeld durch Arsen gerade im 
oberflächennahen Kanalbereich abgeschwächt wird. 
 
3. Obwohl entsprechend den Experimenten auf blanken Wafern keine Relaxation zu 
erwarten ist, liegen in realen Cavities spezielle Geometriebedingungen vor: In Kapitel 
4.6.4 wurde bereits der Einfluss der Substratorientierung auf den Einbau der 
einzelnen Spezies wie Kohlenstoff und Phosphor diskutiert. Es konnte ein deutlich 
höherer Einbau von Phosphor auf Si(110-) als auf Si(001)-Oberflächen festgestellt 
werden. Die Phosphorgehälter waren auf Si(110)-Oberflächen um den Faktor 
1,3...1,8 erhöht. Des Weiteren wurde in Kapitel 5.2.3 das Relaxationsverhalten 
untersucht. Es wurde eine starke Abhängigkeit des Abbaus der Verspannung infolge 
einer erhöhten Anzahl an Phosphoratomen festgestellt. Es wird angenommen, dass 
durch die vermehrte Bildung von Phosphor-Vacancy-Komplexen, der Platzwechsel 
von substitutionellen Kohlenstoffatomen auf interstitielle Gitterplätze (z. B. durch 
die Bildung von Hanteldefekten) verstärkt wird. Für die Bedingungen in der realen 
Cavity bedeutet das, dass das Relaxationsverhalten an den Seitenwänden nicht 
genau voraussagbar ist. Es wird jedoch angenommen, dass an den für den 
Spannungsübertrag so wichtigen Si(110)-Seitenwänden eine erhöhte Triebkraft zur 
Relaxation vorliegt, die vermutlich die Verspannungsübertragung in den 
Transistorkanal signifikant reduziert und die deformationsbedingte 
Mobilitätserhöhung unterbindet. 
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7.  
Abscheideverfahren 
In den vorangegangenen Ausführungen wurden zunächst die verwendeten Abscheideverfahren 
UHV-CVD sowie LP-CVD vorgestellt, die sich maßgeblich durch den Abscheidedruck und damit 
auch in den Strömungsverhältnissen stark unterscheiden. Die Unterschiede hinsichtlich 
Prozessführung und Reaktordesign wurden erläutert und die Reaktionsmechanismen, die durch 
die Verwendung von Disilan und Trisilan zu erwarten sind, wurden erörtert. Obwohl Disilan 
bereits im Vergleich zu sonst üblichem Silan durch die Bildung von Silylen deutlich höhere 
Wachstumsraten bietet, wurde gezeigt, dass bei der thermischen Zersetzung von Trisilan ein 
höherer Anteil hoch reaktiver Silylenmoleküle entsteht, was noch höhere Wachstumsraten nach 
sich zieht. 
Einfluss des Kohlenstoffgehaltes 
Mittels UHV-CVD-Abscheidung wurde der Einfluss variierter Kohlenstoffkonzentrationen näher 
untersucht. Im betrachteten Wachstumsregime konnten keine Schichten mit 100 % 
substitutionellem Kohlenstoffanteil gebildet werden. Die Substitutionalität sinkt nicht nur mit 
steigendem Kohlenstoffgehalt, sondern auch mit der Temperatur. Abscheidungen bei konstanter 
Temperatur, aber variiertem Kohlenstoffgehalt haben gezeigt, dass ein Maximum für den 
Kohlenstoffeinbau existiert. Wird dieser Wert überschritten, bricht das epitaktische Wachstum 
zusammen. Als Hypothese wurde die Bildung kohärenter Karbidabscheidungen herangezogen, 
die mittels FT-IR ermittelt werden konnten. Karbide konnten auch für Proben nachgewiesen 
werden, die entsprechend der XRD- und TEM-Analyse ohne Befund waren, was die Relevanz 
dieser Methode in den Vordergrund rückt. Ein höherer MMS-Gehalt während der Abscheidung 
führte zu einem höheren Karbidanteil.  
Einfluss der Temperatur 
Weiterhin wurde der Einfluss der Temperatur auf die Epitaxieergebnisse untersucht. Wie 
erwartet, führte die Abscheidung bei erhöhten Temperaturen zu höheren Wachstumsraten. 
Bezüglich der Bildung von Karbiden konnte ein unerwarteter Effekt festgestellt werden: Diese 
wurden bevorzugt bei niedrigen Temperaturen gebildet, und nicht wie zunächst angenommen 
bei höheren Temperaturen infolge einer erhöhten Beweglichkeit der Adatome. Die 
Karbidbildung bei niedrigen Temperaturen wurde durch das langsame Wachstum erklärt. Das 
Vergraben der obersten Schicht vollzieht sich zu langsam, sodass sich die Adatome zu Clustern 
zusammenschließen können. Aufgrund dieses beobachteten Effekts konnte geschlussfolgert 
werden, dass die Oberflächendiffusionskonstante um den Faktor 1012 im Vergleich zur 
Volumendiffusion erhöht sein muss. 
Germaniumunterstützte Epitaxie 
Für die Erhöhung der Wachstumsrate wurde der Einfluss von Germanium diskutiert. Im UHV-
CVD-Prozess wurde German zur Unterstützung des Depositionsprozesses gewählt. Es konnte 
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durch die Zugabe von Germanium eine Verdreifachung der Wachstumsrate festgestellt werden. 
Gleichzeitig stieg der substitutionelle Kohlenstoffgehalt der Epitaxieschichten um rund 8 % an. 
Mit steigendem Germaniumgehalt konnte eine Erniedrigung der Aktivierungsenergie des 
Epitaxieprozesses beobachtet werden, da die Energiebarriere für die Desorption von Wasserstoff 
herabgesetzt wird. Der ratenbeschleunigende Einfluss von Germanium kann jedoch nicht nur im 
Depositionsvorgang eingesetzt werden, sondern auch für die Erhöhung der Ätzraten im Rahmen 
selektiver Prozesse herangezogen werden. 
Selektive Epitaxie 
Die Einstellung selektiven Wachstums durch einen zyklischen CDE-Prozess wurde erläutert, und 
die Prozessfolgen zur Herstellung verspannter Si1-xCx-basierter NMOS-Transistoren mit bis zu  
1,8 at.% Kohlenstoffgehalt wurden vorgestellt. Dabei wurde gezeigt, dass die Vorbehandlung 
durch einen Wasserstoff-prebake eine unerwünschte Siliziummigration und damit eine 
Veränderung der Cavity-Form verursachen kann. Mit der Änderung des prebake-Druckes konnte 
dieser Effekt behoben werden. Es wurde weiterhin aufgezeigt, wie sich ein schlecht eingestellter 
Ätzprozess auf die Füllung der Cavity auswirkt. Besonders die Cavity-Gebiete, die an die 
Erweiterungsimplantation (Arsen) anschließen, reagieren bei zu kurzen Ätzzeiten mit 
Kristallfehlern. Wurde die Ätzzeit zu stark erhöht, fand gar kein Wachstum an diesen Gebieten 
statt, die für einen optimalen Spannungstransfer in die Transistorgebiete am wichtigsten sind.  
Des Weiteren wurde das Pattern loading des verwendeten selektiven Si1-xCx-Prozesses 
untersucht. Hier zeigt sich kein Unterschied hinsichtlich der zu erwartenden Schichtdicken in 
Strukturen mit geringem pitch hin zu großen, isolierten Flächen. Da die Selektivität des Prozesses 
extrinsisch auf dem Rückätzen von amorphem deponiertem Material beruht, finden keine 
Materialströme statt, die die unterschiedlichen Schichtdicken zwischen kleinen und großen 
Strukturen erklären. 
Phosphordotierte Schichten 
Mithilfe des LP-CVD-Verfahrens, basierend auf dem Präkursor Silcore (Trisilan), wurden in-situ 
phososphordotierte Si1-xCx-Schichten mit einer Phosphorkonzentration von 4,510
20 at/cm³ 
demonstriert. Es wurde nachgewiesen, dass sowohl die Wachstumsrate als auch die Ätzrate mit 
höherer Phosphorkonzentration ansteigt. Aufgrund eines konkurrierenden Einbaus von 
Phosphor und Kohlenstoff auf substitutionelle Gitterplätze müssen die beiden Spezies stets 
gekoppelt betrachtet werden. Erhöht man den Gasfluss nur einer Spezies, so wird die 
Konzentration der anderen abfallen. 
Untersuchungen auf Si(001)- und Si(110)-orientierten Substraten haben eine starke 
Orientierungsabhängigkeit für alle Elemente ergeben, die am epitaktischen Wachstum beteiligt 
sind. Während für Germanium und Kohlenstoff eine Verringerung des Einbaus auf Si(110)-
Oberflächen nachgewiesen werden konnte, wurde für Phosphor ein verstärkter Einbau ermittelt. 
Neben dem Einbau der Elemente wurden auch die Wachstums- und Ätzraten auf Si(110)-
Substraten untersucht. Im Gegensatz zur Si(001)-Standardorientierung wurde eine Reduzierung 
beider Raten festgestellt. Aufgrund der unterschiedlichen Kristallorientierungen findet sich 
sowohl für die Depositions- als auch für die Ätzrate eine Anisotropie. Es wurde ferner aufgezeigt, 
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dass die Anisotropie der beiden Raten steigt, wenn die Wachstumstemperatur erhöht wird. Da 
im Gebiet erhöhter Wachstumstemperatur die Ätzrate auf Si(110)-Substrat nur etwa halb so 
groß ist wie jene auf Si (001), sind Wachstumsdefekte an den Seitenwänden erkennbar, die aus 
der unvollständigen Rückätzung des Materials resultieren. Um dennoch defektfreies Wachstum 
zu erhalten, wurde eine Erhöhung des Druckes während der Deposition vorgeschlagen. Die 
Druckerhöhung bewirkt, dass mehr Phosphor in die epitaktischen Schichten eingebaut werden 
kann. Dadurch steigt wiederum die Ätzrate an, was die Entfernung von kristallfehlerbehaftetem 
Material auf der Si(110)-Cavity-Seitenwand begünstigt. Auf diese Weise konnte ein 
kristalldefektfreies Wachstum demonstriert werden. 
Stabilität 
Die thermische Stabilität von Si1-xCx-Schichten wurde untersucht. Zunächst wurden grundlegende 
Untersuchungen zum Relaxationsverhalten der Schichten durchgeführt. Es zeigt sich, dass Si1-xCx-
Schichten nicht wie SiGe-Schichten über die Ausbildung von Versetzungen relaxieren. Mittels 
RSM konnte festgestellt werden, dass sich im Falle einer Relaxation lediglich die vertikale 
Gitterkonstante der Schicht vergrößert, die horizontale Gitterkonstante bleibt jedoch konstant. 
Basierend auf diesen Erkenntnissen wurde folgende Formel zur Berechnung der Relaxation der 
Si1-xCx-Schichten  RSi1-xCx  vorgeschlagen, die den substitutionellen Kohlenstoffgehalt der Proben 
Csub, den gesamten Kohlenstoffgehalt der Proben (substitutionell + intersititiell) Cges sowie die 
Kohlenstoffkonzentration im Gleichgewicht Ceq betrachtet. 
    
(76) 
 
Bei Temperversuchen an intrinsischen und phosphordotierten Schichten konnte nachgewiesen 
werden, dass die Relaxationsvorgänge bei phosphordotierten Proben im Vergleich zu 
Undotierten bei deutlich geringeren Temperaturen einsetzen. Durch zeitabhängige 
Temperungen konnte eine Aktivierungsenergie von 3,1 eV ermittelt werden. Da dies der 
Aktivierungsenergie für die Diffusion von Kohlenstoff entspricht, ist davon auszugehen, dass 
Kohlenstoffplatzwechselvorgänge die Relaxation bestimmen. Es wurde ein 
Dissoziationsmechanismus vorgeschlagen, nach dem substitutioneller Kohlenstoff unter Bildung 
eines interstitiellen Kohlenstoffatoms und einer Leerstelle reagiert. Die Beschleunigung des 
Relaxationsverhaltens von Phosphor kann mit dem Verbrauch der gebildeten Leerstellen durch 
die Bildung von PV-Komplexen erklärt werden.  
Molekulardynamische Simulationen zur Relaxation geben als wahrscheinlichste Reaktion die 
Bildung von (001)-Hanteldefekten an. Da sich das Druckspannungsfeld um ein (001)-
Hanteldefekt (Si-C) in direkter Nachbarschaft mit dem Zugspannungsfeld um ein 
substitutionelles Kohlenstoffatom nahezu aufhebt, führt die Relaxation von rund 60 % der 
substitiutionellen Kohlenstoffatome bereits zum völligen Spannungsausgleich. Die Bildung von 
stöchiometrischen Karbiden konnte durch die Simulation jedoch nicht nachgewiesen werden, 
obwohl sich entsprechend Überlegungen zum kritischen Keimradius durchaus Karbide bilden 
könnten.  
Der Nachweis der Karbide mittels TEM war nicht möglich, gelang jedoch mithilfe von 3-D-
Atomsondenanalysen. Die atomare Auflösung erlaubte die Feststellung, dass Kohlenstoff bereits 
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nach der Deposition nicht zufällig in der Depositionsschicht verteilt ist. Eine 
Temperaturbehandlung unterstützte den Effekt. Für die Verteilung der Kohlenstoffatome konnte 
eine Überstruktur festgestellt werden, die in Untersuchungen zu MBE gewachsenen Proben 
bereits beobachtet wurde. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit konnte diese Selbstorganisation 
des Kohlenstoffs für phosphor- und germanhaltige, CVD gewachsene Si1-xCx-Proben 
nachgewiesen werden. Für die Verteilung der Germaniumatome zeigte sich ein ähnlicher 
Ausgangszustand, der einer nicht zufälligen Verteilung entspricht. Hier führt aber schon eine 
geringe Temperzeit zur Randomisierung der Atome. Durch eine gezielte Clustersuche, bei der die 
Clusteroberfläche zu 10,8 at.% Kohlenstoff definiert wurde, lies sich eine Vielzahl an 
Ausscheidungen feststellen. Es konnte nachgewiesen werden, dass im Inneren der Cluster 
stöchiometrisches Siliziumkarbid vorliegt.  
Für den Mechanismus der Relaxation wird folglich ein dreistufiger Prozess vorgeschlagen: 
1. atomare Platzwechselvorgänge 
2. Arrangement von Kohlenstoff als Hanteldefekt  
3. Bildung stöchiometrische Siliziumkarbid-Cluster bilden 
Si1-xCx-NMOS-Transistoren 
Um die aus Si1-xCx-Schichten resultierende Kanalverspannung zu verifizieren, wurden mittels des 
Nano-beam-diffraction-Verfahrens Messungen durchgeführt und mit dem bekannten SiGe-
System verglichen. In [001]-Richtung konnte durch Si1-xCx eine Druckspannung von 1,28 GPa 
nachgewiesen werden, die den Erwartungen voll entspricht. Der [110]-Richtung konnte eine 
Zugspannung von 1,66 GPa zugeordnet werden. Aufgrund der gemessenen Spannungen kann 
entsprechend des piezoresistiven Modells eine Mobilitätserhöhung der Transistoren von 70 % 
erwartet werden. 
Weiterhin wurden zwei grundsätzliche Integrationsansätze miteinander verglichen, die „frühe“ 
und die „späte“ Integration von Si1-xCx. Bei der frühen Integration konnte eine signifikante 
Relaxation der Si1-xCx-Schichten durch die nachfolgende Implantation der Erweiterungsgebiete 
festgestellt werden, wodurch dieser Ansatz für ungeeignet erklärt wurde. Ein später 
Integrationsansatz wurde diskutiert und realisiert, und folgende Einflussfaktoren wurden näher 
untersucht: 
Die Ausheilung und Aktivierung der Transistoren wurde optimiert. Die Spike-Ausheilung wurde 
mit verschiedenen Millisekundenausheilverfahren (Laser- und Blitzlampenausheilung) 
verglichen. Eine Spike-Ausheilung über 1000 °C stellte sich aufgrund der starken Relaxation der 
Si1-xCx-Schichten als ungeeignet heraus. Eine Spike-Ausheilung bei 950 °C ist jedoch möglich. 
Millisekundenausheilverfahren lieferten die besten Ausheilergebnisse, da sie zu einem Anstieg 
der Verspannung durch die bessere Aktivierung von Phosphor führen. Die Laserausheilung führte 
zu höheren resultierenden Verspannungen und wird als Methode der Wahl vorgeschlagen.  
Die späte Integration hat sich weiterhin als Prozess mit einer hohen Robustheit gegenüber 
Schwankungen z. B. in der Si1-xCx-Schichtdicke herausgestellt. Eine gezielte Variation der Si1-xCx-
Füllhöhe lieferte vergleichbare Transistorleistungsfähigkeiten, da die Implantation der 
Erweiterungsgebiete und Halogebiete vor der Epitaxie eingebracht wird und nicht durch die 
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Schichtdicke beeinflusst wird. Allerdings führt bei diesem Integrationsansatz das durch die 
Epitaxie zusätzlich eingetragene Temperaturbudget zu einer Verschiebung der 
Transistorschwellspannung und der Überlappungskapazität, da u. a. der für die Epitaxie 
notwendige Wasserstoff-prebake bei 850 °C die Diffusion der Dotanden nach sich zieht. Zur 
Leistungsevaluierung der Si1-xCx-Transistoren wurden daher epitaktisch gewachsene, thermisch 
äquivalente, aber spannungsfreie Si:P-Schichten herangezogen, deren in-situ-Phosphordotierung 
bei 21020 at/cm³ lag. Im direkten Vergleich von Si1-xCx- und Si:P-Transistoren zeigt sich kein 
Unterschied in der Leistungsfähigkeit. Die Ursache ist auf einen um 30 % erhöhten Source- und 
Drainübergangswiderstand bei der Silizierung von Si1-xCx zurückzuführen. Um diesem Problem 
entgegenzuwirken, wurde die Verwendung einer Si:P-Kappe auf der Si1-xCx-Schicht untersucht. Es 
zeigte sich, dass der Silizidwiderstand signifikant gesenkt werden kann. Gegenüber Si1-xCx-
Transistoren konnte für Si1-xCx-Transistoren mit Si:P-Kappe eine Leistungssteigerung von 10 % 
verzeichnet werden. Eine deformationsbedingte Beweglichkeitserhöhung konnte darüber hinaus 
im Vergleich von Si1-xCx-Transistoren mit Si:P-Kappe zu spannungsfreien Si:P-Transistoren 
nachgewiesen werden: Es wurde diesbezüglich eine Erhöhung der Leistungsfähigkeit von 7 % 
beobachtet. Dass keine höheren Leistungssteigerungen festgestellt werden konnten, kann zum 
einen auf die Relaxation der Si1-xCx-Schichten durch die Transistorfertigung und zum anderen 
auch auf ungünstige Wechselwirkungen mit den Arsen-Erweiterungsgebieten zurückgeführt 
werden. 
Für zukünftige Untersuchungen wird vorgeschlagen, die Kanalverspannung sowohl nach der 
Epitaxie als auch nach der Silizierung und Metallisierung beispielsweise mittels NBD zu 
bestimmen, um Rückschlüsse auf den Einfluss der Transistorfertigung bezüglich der Relaxation 
auf Transistorebene zu erhalten. Weiterhin sollte die Wechselwirkung mit Arsen-
Erweiterungsgebieten näher untersucht werden. Sofern die komplementären Wechselwirkungen 
nachweislich die Transistoreigenschaften negativ beeinflussen, sollten Integrationsansätze z. B. 
unter der Verwendung von Phosphor-Erweiterungsgebieten in Betracht gezogen werden. Da 
Phosphor im Vergleich zu Arsen eine höhere Diffusion in Silizium aufweist, muss außerdem die 
Reduzierung der prebake-Temperatur Gegenstand der Entwicklungen sein. Andererseits kann bei 
der Verwendung von Phosphor als Dotierstoff für die Erweiterungsgebiete auch ein früher 
Integrationsansatz ermöglicht werden, da die erwartete Relaxation durch die Implantation der 
Si1-xCx-Schicht mit Phosphor reduziert ist. Des Weiteren ist es möglich, die Implantation der 
Erweiterungsgebiete völlig zu eliminieren, indem durch ein gezieltes Bottom-up-Füllverhalten 
während der Si1-xCx-Epitaxie eine hoch phosphordotierte oberflächennahe Schicht gewachsen 
wird. Das Prinzip der Bildung ultraflacher Übergänge mittels Epitaxie wird im angemeldeten 
Patent DE102008035812 buw. United States Patent Application 20100025779 [DEP10, USP10] 
näher spezifiziert. 
Neben der Optimierung der Integration sollte die Untersuchung zur Stabilität in-situ 
phosphordotierter Si1-xCx-Schichten auf (110)-orientierte Siliziumsubstrate erweitert werden, da 
dies in der vorliegenden Transistororientierung die relevante Kristallebene für die Übertragung 
der Spannung auf den Transistorkanal darstellt. Blickt man überdies auf die Entwicklungen der 
Cavity-Formen, zeichnet sich die Verwendung sogenannter Sigma-Cavities ab, mit denen die 
spannungserzeugenden Epitaxieschichten näher am Kanal platziert werden können. In dieser 
Cavity-Form herrscht die Si(111)-Ebene vor, auf die die Untersuchungen zur Stabilität, aber auch 
zum Einbau der Dotanden näher betrachtet werden sollten. 
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